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Contexte industriel et problématique  
 
Un Réacteur à Eau Pressurisée (REP) (Figure 1.1) appartient à une filière des réacteurs nucléaires 
à eau légère dite de "deuxième génération". En France, 58 REP de puissance sont en fonctionnement, 
représentant environ 76% de la production d’électricité (données : RTE 2009). 
 
 
Figure 1.1 : Schéma de principe d’une tranche nucléaire de type REP (source : CEA). 
 
Les internes de cuve dans les REP, sont composés de deux sous-ensembles : les internes 
inférieurs et les internes supérieurs. Les structures des internes inférieurs de cuve, appelées 
couramment « internes de cuve », ont pour fonction de supporter latéralement les assemblages 
combustibles, de maintenir l’alignement entre assemblages et barres de contrôle, de canaliser le 
fluide caloporteur primaire, et de protéger la cuve contre les rayonnements ionisant émis par le cœur. 
Ces structures, avec une dimension totale de 3 mètres de diamètre et de 4 mètres de hauteur, sont 
constituées de cloisons de forme polygonale, de 8 tranches de renforts, de l’enveloppe de cœur 
cylindrique et des vis (900 à 1000 par tranche) (Figure 1.2). Ces composants sont assemblés par des 
vis. Du fait de leur positionnement proche du cœur du réacteur, elles sont soumises à des forts 
niveaux d’irradiation neutronique au cours du fonctionnement du réacteur, avec une température qui 
peut varier entre 280°C et 380°C. En considérant une durée de fonctionnement nominale des REP de 
40 ans, selon la distance d’un composant de structure par rapport au cœur du réacteur, la dose 
d’irradiation peut atteindre jusqu’à 100 dpa (déplacement par atome), soit un taux de dose de 10−7–
10−8dpa/s. Selon les données EDF, les conditions d’irradiation maximales et les températures des 




Figure 1.2 : Cœur du réacteur et composants de structures internes inférieurs de cuve dans un REP. 
 
Composant Température (°C) Dose max. (dpa) 
Enveloppe de cœur ≈ 300 12 
Renfort 300 – 370 70 
Vis 300 – 370 73 
Cloisons 300 – 340 100 
 
Tableau 1.1 : Doses d’irradiation maximales et températures des composants positionnés à la 
deuxième tranche de renforts, pour une durée nominale de fonctionnement de 40 ans (données EDF). 
 
Dans l’industrie nucléaire, les aciers inoxydables austénitiques de la série 300 sont largement 
utilisés comme matériaux de structures des internes de cuve, en raison de leurs bonnes propriétés 
mécaniques (résistance mécanique, ductilité, ténacité, etc.) et de leur résistance à la corrosion. Dans 
un environnement d’irradiation sous chargement, ces matériaux présentent une évolution de 
microstructure qui induit une modification des propriétés mécaniques. Les défauts d’irradiation 
(réseau de dislocations, boucles de Frank, et éventuellement précipités en seconde phase) induisent 
un durcissement qui s’accompagne d’une diminution de la ductilité, d’une localisation de la 
déformation plastique et d’une forte perte de la ténacité du matériau. La ségrégation chimique aux 
joints de grains participe à la sensibilité à la corrosion sous contrainte assistée par irradiation (IASCC) 
de ces matériaux. La germination et la croissance de cavités vides et de bulles de gaz (phénomène de 
gonflement) modifient potentiellement la plasticité et les propriétés mécaniques pour un certain 
niveau de dose. 
 
La dégradation des matériaux inoxydables austénitiques due aux conditions d’irradiation sévères 
limite potentiellement leur durée de fonctionnement opérationnelle. Selon le retour d’expérience 
d’EDF, la première inspection ultrasonore réalisée sur le palier CP0 a montré la fissuration de certaines 
vis de liaison cloisons-renforts au niveau du congé de raccordement entre la tête et le fût. Depuis les 





fissurées ont été mis en place. D’après une analyse des conditions de fonctionnement, les vis 
fissurées, par rupture intergranulaire, sont situées dans la zone la plus sollicitée mécaniquement, 
accompagnée d’une forte fluence d’irradiation et d’une température assez élevée. Lors du 
remplacement des vis, la géométrie du design des vis a été modifiée, afin de diminuer les contraintes 
dans le congé de raccordement et de modifier les conditions locales de circulation de l’eau. L’expertise 
des vis fissurées a été débutée afin d’identifier les mécanismes de l’IASCC, qui est liée à la présence de 
certain niveau de fluence et de contraintes importantes. Actuellement, à notre connaissance, les vis 
de liaison sont les seules structures d’Internes de REP qui montrent un mode d’endommagement par 
fissuration. 
 
Le gonflement induit par irradiation peut être considéré comme un facteur éventuel et un 
paramètre technique limitant la durée de fonctionnement des réacteurs, d’une part à cause de la 
modification des propriétés mécaniques et d’autre part du fait des modifications dimensionnelles 
induites (gradient de gonflement entre différents composants) (Figure 1.3) [Dubuisson (2011)]. 
Compte tenu des forts niveaux de fluence auquel le gonflement macroscopique est associé, ce 
phénomène a été peu étudié expérimentalement en environnement REP. La plupart des études ont 
été menées dans les réacteurs à neutrons rapides (RNR) où les conditions de température, de flux et 
de doses reçues sont réputées plus propices au développement du gonflement. L’étude du 
gonflement en conditions REP a été entreprise par le programme expérimental international 
GONDOLE pour quantifier la présence de gonflement pour des forts niveaux de fluence pour 
différentes nuances d’aciers inoxydables austénitiques. Cependant, peu de données de la littérature 




Figure 1.3 : Gonflement en fonction de la dose, pour un acier 316 hypertrempé irradié à 600°C, dans le 
réacteur à neutrons rapides PHENIX [Dubuisson (2011)]. 
 
A ce jour, l’âge moyen des réacteurs en cours de fonctionnement en France est de près de 28 ans. 
La connaissance fine du comportement des matériaux des structures industrielles est une des 
composantes de la sureté et de l’intégrité de ces structures et particulièrement lors de leur 
fonctionnement au-delà de la durée prévue lors de leur conception. La prolongation de la durée de 
fonctionnement des centrales nucléaires actuelles et le développement de nouveaux réacteurs 
rentrent dans cette problématique avec un effort accru de R&D pour mieux comprendre et modéliser 
les mécanismes d’évolution des propriétés mécaniques et d’endommagement des matériaux soumis à 




La compréhension et la modélisation du comportement mécanique des aciers austénitiques 
inoxydables irradiés sont donc particulièrement importantes dans la mise en œuvre d’une approche 
prédictive de la durée de fonctionnement des structures d’internes de Cuve. Le projet PERFORM 60 
(FP7) [PERFORM60 (2008)] conduit par EDF et d’autres grands acteurs internationaux (CEA, SCK·CEN, 
CNRS, etc.) a été lancé en 2009 avec pour objectifs de fournir une modélisation multi-échelle de la 
plasticité et de l’endommagement sous irradiation pour la cuve (acier ferritique) et les internes de 
cuve. Pour la cuve, ce programme va poursuivre et améliorer les outils existants développés au sein du 
projet PERFECT (FP6). Les outils numériques similaires pour les internes de cuve sont en cours de 
développement, ils doivent permettre d’étudier deux des trois principaux mécanismes de dégradation 





L’objectif de cette étude est de contribuer à la compréhension et à la prédiction de l’évolution 
des propriétés mécaniques post-irradiation en présence de gonflement dans les aciers inoxydables 
austénitiques – matériaux utilisés dans les internes de cuve des REP, soumis à des forts niveaux 
d’irradiation neutronique. Une application potentielle des outils développés est l’évaluation de 
l’intégrité de composants présentant du gonflement lors d’une sollicitation rapide (tremblement de 
terre, tsunami, ou chute d’un composant lors de sa manutention). Pour ce faire, une modélisation à 
l’échelle cristalline intégrant explicitement les données microstructurales et leurs évolutions avec 
l’irradiation (présence de défauts d’irradiation, apparition de la localisation de la déformation) est 






Dans le cadre de la thèse, la démarche développée est basée sur deux axes principaux. Il s’agit 
premièrement de fournir les lois de comportement à l’échelle cristalline pour les aciers inoxydables 
austénitiques à l’état non-irradié et à l’état irradié, en tenant compte des défauts d’irradiation (e.g. 
boucles de dislocations de Frank, cavités, précipités). Ces lois cristallines serviront ensuite à réaliser les 
simulations numériques sur un agrégat polycristallin contenant un nombre suffisant de grains. Ce 
dernier, considéré comme un VER (Volume Elémentaire Représentatif), permet de simuler la réponse 
macroscopique en fonction du niveau d’irradiation. Le deuxième axe est le développement d’un 
modèle de plasticité et d’endommagement pour monocristal poreux (en présence de cavités). La 
combinaison de la loi cristalline et du modèle d’endommagement à l’échelle cristalline, permettra 
d’étudier à l’échelle de l’agrégat polycristallin l’effet du gonflement sur les propriétés mécaniques 
(e.g. plasticité et ténacité). 
 
Dans un premier temps, le comportement mécanique des matériaux non-irradiés et irradiés sera 
modélisé en utilisant la notion de la plasticité cristalline, dont les équations constitutives sont basées 
sur les évolutions des densités de dislocations et des densités de défauts d’irradiation. Les lois de 
comportement seront implémentées dans deux codes de calcul par éléments finis – ZéBuLoN (code 
éléments finis développé par l’école des Mines de Paris) et Cast3M (code éléments finis développé par 





monocristal et du polycristal. L’identification des paramètres des lois de comportement pour les 
matériaux non-irradié et irradié à différentes doses d’irradiation sera finalement effectuée. 
 
Dans un deuxième temps, le développement d’un critère de plasticité pour le monocristal poreux 
basé sur l’approche variationelle sera entrepris, afin de permettre l’homogénéisation des mono-
cristaux poreux pour réaliser les calculs de polycristaux présentant des cavités. Celui-ci sera 
implémenté dans le code de calcul ZéBuLoN, afin d’évaluer l’effet du gonflement dû à l’irradiation sur 
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Chapitre 1 : Recherche bibliographique 
 
1.1 Aciers inoxydables austénitiques à l’état non-irradié 
 
Dans les internes de cuve des REP actuels, les aciers inoxydables austénitiques de la série AISI 300 
sont employés : 304L hypertrempé (304L Hyp) comme matériaux de structure, pour le cloisonnement 
et les renforts, ainsi que 316/316L écroui (316/316L E) pour la visserie. L’acier 316L à très bas carbone 
a été largement utilisé par l’industrie nucléaire française. Il possède une très bonne résistance à la 
corrosion intergranulaire par rapport à sa nuance de base. Les dénominations, les spécifications 
chimiques des aciers pour l’industrie nucléaire et les compositions chimiques des matériaux de 
référence étudiés au sein du CEA [Pokor (2003), Garnier (2007), Renault et al. (2009) et Cissé (2012)] 
sont données dans les Tableau 1.1 et Tableau 1.2. 
 
N° Norme AISI Norme AFNOR Références indicatives 
1 304L X2 CrNi19-10 
Pokor (2003), Garnier (2007), Renault et al. (2009), 
Renault et al. (2010) et Renault et al. (2011)   
2 304L X2 CrNi 18-8 Cissé (2012) 
3 316 X5 CrNiMo 17-11-2 Pokor (2003); Garnier (2007) 
4 316L X2CrNiMo17-12-2 AFNOR NFA 35573/574 
Tableau 1.1 : Dénominations des aciers suivant la norme américaine AISI et la norme française AFNOR. 
 
Nuance C S P Si Mn Ni Cr N Mo Cu Co B 
304L 
(spéc.) 
<0.035 <0.03 <0.04 <1 <2 [9;10] [18.5;20] <0.08 - <1 <0.2 <15ppm 
304L 
(Réf. 1) 
0.022 7ppm 0.032 0.36 1.79 9.86 18.61 0.061 - 0.25 0.064 9ppm 
304L 
(Réf. 2) 
- 0.026 0.023 0.42 1.50 8.25 18.3 - 0.32 0.25 0.05 0.001 
316 
(spéc.) 
[0.03;0.08] <0.03 <0.035 <1 <2 [10;14] [16;18] - [2.25;3] <1 <0.2 - 
316 
(Réf. 3) 
0.054 0.022 0.027 0.68 1.12 10.60 16.60 0.023 2.25 0.24 0.12 9ppm 
Tableau 1.2 : Spécifications chimiques des aciers pour le nucléaire [RCC-M (1988)] et compositions 
chimiques des matériaux étudiés au sein du CEA (% en masse), avec les références citées dans le 
Tableau 1.1. Dans différentes nuances, le symbole « L » signifie la faible teneur en carbone. 
Ces deux nuances de matériaux sont austénitisées à 1050°C pendant 30 minutes puis trempées à 
l’eau. Le matériau 316 E est utilisé à l’état écroui d’environ 12%. L’acier 304L Hyp possède des grains 
recristallisés d’un diamètre équivalent d’environ 40μm, contient peu de dislocations (densité initiale 
de l’ordre de grandeur de 1010m−2) et une très faible quantité de ferrite (≈1.3%). L’acier 316 E est 
presque purement austénitique et est utilisé à l’état écroui d’environ 12% résultant d’un écrouissage à 
froid lors de l’étirage des barres mères. Il contient moins de 0.07% de ferrite, une taille de grains 
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d’environ 40μm, mais avec la présence de grains maclés et d’un réseau initial de dislocations très 
important (de l’ordre de grandeur de 1014m−2), sous forme de cellules de dislocations. Les 
microstructures pour ces deux matériaux à température ambiante sont montrées sur la Figure 1.1. 
 
                                 
(a)                                                                                  (b) 
Figure 1.1 : Aspects microstructuraux en MET des aciers étudiés. (a) 304L Hyp ; (b) 316 E [Pokor 
(2003)]. 
 
Les aciers inoxydables austénitiques présentent un comportement élasto-viscoplastique. La 
Figure 1.2 représente les courbes de traction des aciers 304 Hyp et 316 Hyp dans une large gamme de 
température entre −150°C et 450°C, réalisés à une vitesse de déformation de 10−3s−1. A basse 
température (−150°C, −100°C et −50°C sur la figure), une transformation martensitique intervient pour 
l’acier 304. Pour une température supérieure à la température ambiante, on observe une diminution 
de la limite d’élasticité et de l’allongement uniforme quand la température augmente. L’allongement 
après striction est relativement faible par rapport à l’allongement total. Entre 200°C et 400°C, 
l’influence de la température sur les propriétés mécaniques devient moins importante. 
 
               
(a)                                                                                      (b) 
Figure 1.2 : Courbes de traction conventionnelles des aciers inoxydables austénitiques (a) 304 Hyp ; (b) 
316 Hyp, obtenues pour des températures entre −150 et 450°C, pour une vitesse de déformation de 
10−3s−1. [Byun et al. (2004)]. 
 




Sur la Figure 1.2, avec une augmentation de la température et pour une vitesse de déformation 
fixée à 10-3s-1, une forte augmentation du taux d’écrouissage pour les matériaux 304 Hyp et 316 Hyp 
est observée entre 20°C et 200°C. Par contre, entre 200°C et 450°C, le taux d’écrouissage reste 
quasiment constant. En outre, la sensibilité de la contrainte à la vitesse de déformation est positive à 
20°C alors qu’elle devient négative à 400°C, avec une présence d'instabilités plastiques (effet Portevin-
Le Chatelier) sur la courbe de traction (Figure 1.3). La sensibilité instantanée de la contrainte à la 
vitesse de déformation est très faible mais le vieillissement dynamique modifie fortement 
l’écrouissage [Kashyap et al. (1988), Shi et Northwood (1995), Samuel et al. (2002) et Garnier (2007)]. 
 
           
(a)                                                                                     (b) 
Figure 1.3 : Courbes de traction conventionnelles à différentes vitesses de déformation pour la nuance 
304, (a) à 20°C, (b) à 400°C [Garnier (2007)]. 
 
   Selon les différentes études, le phénomène de vieillissement dynamique pour les aciers 
austénitiques inoxydables à l’état non-irradié apparaît pour des températures entre 200°C et 800°C, 
dans une gamme de vitesse de déformation assez large (de 10-1s-1 jusqu'à 10-7s-1). Quelques études du 
phénomène de PLC sur d'autres aciers inoxydables austénitiques sont reportées dans le Tableau 1.3. 
 
Aciers AISI de la série 300 Référence 
304, 304L, 303 de Almeida et al. (1998) 
310 Shi et Northwood (1995) 
316L, 316NG Ehrnstén et al. (2005) 
304, 316, 316LN Byun et al. (2004) 
316L Kashyap et al. (1988) 
Tableau 1.3 : Etudes du vieillissement dynamique sur différentes aciers inoxydables austénitiques. 
 
1.2 Effets d’irradiation 
1.2.1 Quelques notions : irradiation neutronique, réacteurs nucléaires 
 
L’irradiation neutronique au sein des réacteurs nucléaires peut être caractérisée par différents 
paramètres : le spectre d’énergie, le flux et la fluence. 
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Le spectre d’énergie représente la répartition en énergie du nombre de neutrons par unité de 
temps et de surface. Dans un REP, le spectre d’énergie peut être très large, jusqu’à environ 10-20MeV 
(Figure 1.4). Dans ce spectre, on peut distinguer trois domaines énergétiques : un domaine thermique 
avec l’énergie des neutrons E<1eV, un domaine rapide avec E>0.1MeV (voire 1MeV) et entre ces deux 
domaines un domaine intermédiaire de ralentissement, dans lequel le spectre est dit mixte. 
 
 
Figure 1.4 : Spectre neutronique pour un REP typique [IAEA (1970)]. 
 
Le flux neutronique représente le nombre de neutrons d'un certain domaine énergétique reçu 
par le matériau, au travers une surface unitaire pendant une seconde. Il dépend de la position au sein 
d'un réacteur. La fluence est l'intégrale du flux sur le temps. Pour caractériser le dégât d'un matériau 
irradié considéré, on introduit ici la notion de dose d'irradiation en déplacement par atome (dpa), qui 
compte le nombre de déplacements que subit chaque atome dans son réseau cristallin, donnée par le 
produit de la section efficace de déplacement effectif moyennée sur le spectre d'énergie et de la 
fluence. 
 
Conventionnellement, on considère que seuls des neutrons rapides peuvent provoquer les 
principaux défauts ponctuels au sein d'un matériau. Par conséquent, les paramètres sont relatifs aux 
neutrons rapides qui possèdent des énergies supérieures à 0.1MeV (on considère E>1MeV en France, 
pour les neutrons rapides). 
 
Un REP a un spectre mixte, avec un flux maximal de 1 10-7dpa/s. Afin de réaliser des expériences 
pour étudier l’évolution des propriétés mécaniques et de la microstructure des aciers inoxydables 
austénitiques sous irradiation, un moyen direct est d’utiliser des composants remplacés au sein du 
cœur du REP (e.g. des vis de liaison) ou des échantillons du programme de surveillance placés dans 
des capsules d’irradiation situées à l’extérieur de l’enveloppe de cœur. Une autre façon de faire est de 




simuler un environnement d’irradiation par le bombardement à l’aide d'autres particules, ou de 
réaliser des essais sur les échantillons irradiés en réacteurs expérimentaux, qui permettent de 
comparer et d'analyser des résultats des essais selon différentes conditions d’irradiation. Les 
conditions d’irradiation pour quelques réacteurs expérimentaux et pour les REP sont présentées dans 
le Tableau 1.4. Grâce à un fort flux neutronique et à un spectre très énergétique, les Réacteurs à 
Neutrons Rapides (RNR) peuvent fournir une anticipation des endommagements microstructuraux à la 
fin de durée de fonctionnement des REP. Par contre, le réacteur OSIRIS qui est aussi un réacteur à 
spectre mixte, permet de simuler qualitativement les conditions d’irradiation dans les REP, y compris 
la production d’hélium et d’hydrogène par les transmutations du Nickel et du Bore. Les taux de 
production d’Hélium par les réacteurs à spectre mixte (~15appm/dpa) sont beaucoup plus élevés que 
ceux des RNR. Après 40 ans de fonctionnement, la dose maximale reçue par les composants des 
internes de cuve est estimée à 100dpa. 
 
Réacteur Type Temp. (°C) Flux (dpa/s) 
EBR-II (USA) Neutrons rapides ~375 ~1.4 10
-6
 
BOR-60 (Russie) Neutrons rapides ~330 ~9.4 10
-7
 
PHENIX (France) Neutrons rapides ~385 ~1 10
-6
 
OSIRIS (France) Neutrons à spectre mixte ~330 ~2.9 10
-7
 
REP Neutrons à spectre mixte 280~380 ~0.8 10
-7
 
Tableau 1.4 : Conditions d’irradiation pour quelques réacteurs expérimentaux et pour les REP. 
 
Pour les composants dans un réacteur, en comptant tout le spectre d’énergie des neutrons, un 
dommage de 1dpa est équivalent à une fluence (E>1MeV) de 6.5 1020n/cm2 en REP et REB (Figure 1.5) 
et à une fluence de 3.6 1020n/cm2 en RNR [Lemaignan (2004)]. 
 
 
Figure 1.5 : Conversion fluence-dose en REP et REB [Bruemmer et al. (1999)]. 
 
1.2.2 Evolution des propriétés mécaniques due à l’irradiation 
 
On ne s’intéresse ici qu'à l’effet d’irradiation sur les propriétés mécaniques des aciers inoxydables 
austénitiques en comportement monotone, à une température entre 250°C et 400°C. En raison d’une 
modification microstructurale sous irradiation (qui sera détaillée dans la section suivante), l’évolution 
macroscopique des propriétés mécaniques des aciers inoxydables austénitiques irradiés peut se 
traduire par : 
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- un durcissement, 
- une perte de ductilité,  
- une localisation de la déformation plastique,  
- une perte de ténacité. 
 
D’une manière générale, l’irradiation provoque un durcissement par une augmentation de la 
limite d’élasticité, et une diminution de la ductilité des aciers austénitiques. Pour les faibles doses 
jusqu’à une dizaine de dpa, et dans le domaine de température qui nous intéresse, le matériau montre 
une forte augmentation de la limite d’élasticité s’accompagnant d’une forte perte de ductilité. Au-delà 
d’une dose critique, une saturation de ces effets peut être observée (Figure 1.6 et Figure 1.7). 
L’allongement uniforme devient très faible après la saturation, c'est-à-dire que la limite d’élasticité et 
la contrainte ultime sont quasiment égales. Les matériaux irradiés présentent toujours, à moyennes 
vitesses de déformation (~10-3s-1), un comportement ductile, avec une phase d’adoucissement en 
raison de la localisation de la déformation plastique. L’allongement total se stabilise à environ 10%. On 
remarque que la saturation des propriétés mécaniques due à l’irradiation est légèrement plus 
rapidement atteinte pour les matériaux 304 que pour les matériaux 316 [Brager et al. (1984)]. 
 
      
(a)                                                                                       (b) 
Figure 1.6 : (a) Evolution de la limite d’élasticité et de la limite à la rupture en fonction de la fluence 
pour le matériau 304L irradié à 370°C dans EPR-II [Holmes et Straalsund (1977)], (b) Evolution de la 
limite d’élasticité en fonction de la fluence pour le matériau 316L irradié à différentes températures 
[Garner et al. (1981)]. 
 
 
Figure 1.7 : Evolution des propriétés mécaniques en fonction de la dose pour le matériau 316L irradié 
à l’état écroui ou hypertrempé à 300°C [Bagley et al. (1987)]. 





L’effet de la vitesse de déformation sur la contrainte des aciers austénitiques irradiés est moins 
remarquable qu’à l’état non-irradié. La Figure 1.8 représente les courbes de traction à 320°C pour 2 
vitesses, d’un acier stabilisé au titane 08Kh18N10T, dont la composition chimique est proche de celle 
de l’acier AISI 321, irradié dans un réacteur russe VVER 440. Bien que la sensibilité de la contrainte à la 
vitesse de déformation soit très faible au niveau de la limite d’élasticité et de la résistance mécanique, 
la phase d’adoucissement est modifiée. On présente les données concernées dans le Tableau 1.5 sur 
l’influence de la vitesse sur les propriétés mécaniques de l’acier 304L irradié à 8.1dpa et à 375°C dans 
le réacteur expérimental EBRII à l'INL (USA). Les résultats confirment que dans une large gamme de 
vitesse, le comportement mécanique du matériau est peu sensible à la vitesse de déformation.   
 
 
Figure 1.8 : Courbes de traction conventionnelles, réalisées par les échantillons des vis renfort-cloison, 




) Re0.2 (MPa) Rm (MPa) Au (%) 
1. 10
-1
 721 729 0.41 
3. 10
-4
 710 716 0.34 
1. 10
-6
 706 722 0.40 
Tableau 1.5 : Effet de la vitesse de déformation sur les propriétés mécaniques de l’acier 304L irradié à 
8.1dpa et à 375°C, et testé à 375°C dans le réacteur EBRII [Garnier (2007)]. 
 
La température d'irradiation est l’un des facteurs qui influence le plus les propriétés mécaniques 
des aciers inoxydables austénitiques. On reporte sur la Figure 1.9(b) l’évolution de la limite d’élasticité 
en fonction de la fluence pour l’acier 316L à différentes températures d’irradiation. Il est à noter que 
la limite d’élasticité du matériau irradié évolue avec la température d’irradiation, ce qui peut être 
interprété par deux phénomènes physiques [Holmes et Straalsund (1977)] :  
 
- Tirr < 500°C : un durcissement dû à la création des défauts de l’irradiation ;  
- Tirr > 500°C : un adoucissement induit par la restauration thermique de l’écrouissage ; 
- Tirr ≈ 500°C : une compétition de ces deux phénomènes physiques.  
 
La Figure 1.9(a) montre l’effet de la température d’irradiation sur la limite d’élasticité de 
différents aciers austénitiques irradiés entre 10 et 15dpa. Dans l’intervalle des températures entre 
250°C et 400°C, la limite d’élasticité ne varie pas beaucoup. Le durcissement maximal est atteint au 
voisinage de 300°C. Une faible influence de la température d’irradiation à 20°C et 277°C sur le 
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Δ  σσσ est aussi montré sur la  Figure 1.9(b), pour les 
aciers 304L et 316L.  
 
 
(a)                                                                                         (b) 
Figure 1.9 : (a) Effet de la température d’irradiation sur la limite d’élasticité des aciers austénitiques 
irradiés [Odette et Lucas (1991)], (b) Variation du durcissement avec la dose pour les matériaux 304L 
et 316L, à température ambiante et à 550K. Les températures d’irradiation et d’essai sont identiques 
[Bailat et al. (2000)]. 
 
Les Figure 1.10 et Figure 1.11 représentent l’évolution des propriétés mécaniques en fonction de 
la température d’essai, pour les aciers 316 et 304 irradiés à 466°C et 370°C. La limite d’élasticité 
décroit avec l'augmentation de la température d’essai. L’allongement uniforme et l’allongement total 
diminuent fortement quand la température d’essai est inférieure à celle d’irradiation. Pour une 
température d’essai plus élevée, la diminution de l’allongement total devient faible. 
 
   
Figure 1.10 : Effet de la température d’essai sur la limite d’élasticité et l’allongement total d’un acier 
316 irradié à 466°C [Hamilton et al. (1982)]. 
 
Sur les Figure 1.12 et Figure 1.13, on présente les courbes de traction des aciers inoxydables 
austénitiques 304L Hyp, 316L Hyp et 316 E données dans les littératures [Averty et al. (1998), Averty et 
al. (1999), Alamo et al. (2000), Brachet et al. (2001), Pokor (2003), Pokor et al. (2004a) et Pokor et al. 
(2004b)]. Les matériaux étudiés sont irradiés dans les réacteurs OSIRIS et BOR-60, à 330°C. Ces 
résultats montrent un très bon accord avec l’évolution des propriétés mécaniques présentée dans 
cette section. 
 





Figure 1.11 : Effet de la température d’essai sur la limite d’élasticité et l’allongement uniforme d’un 
acier 304 irradié à 370°C [Fish et Hunter (1976)]. 
 
      
(a)                                                                                 (b) 
Figure 1.12 : Courbes de traction : (a) d’un acier 304L Hyp,  irradiés à différentes doses dans OSIRIS à 
330°C et testés à 330°C, avec le module d’Young non corrigé [Pokor (2003) et Pokor et al. (2004a)], (b) 
d’un acier 316L Hyp, irradiés à différentes doses [de Vries (1990)]. 
 
              
(a)                                                                                   (b) 
Figure 1.13 : Courbes de traction : (a) d’un acier 316 E,  irradiés à différentes doses dans dans OSIRIS à 
330°C et testés à 330°C, avec le module d’Young non corrigé [Pokor (2003)], (b) d’un acier 316 E,  
irradiés à différentes doses dans BOR-60 à 330°C et testés à 330°C [Pokor et al. (2004b)]. 
 
La forte diminution de la ductilité due à l’irradiation a une implication significative sur la perte de 
ténacité dans les aciers austénitiques [Lucas et al. (1996)]. Cependant, cette dernière est très peu 
étudiée, spécialement dans les conditions d’irradiation des REP. Quelques données sur la variation de 
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la valeur critique de l'énergie à la rupture JQ (ou JIc) des aciers 304, 304L et 316 avec la fluence sont 
présentées sur la Figure 1.14. On note ici que JIc peut être directement liée à la ténacité KIc, par la 
formule :   EυKJ
IcIc
/212  , avec E  le module de Young et   le coefficient de Poisson. On observe 
une forte perte de la ténacité des aciers austénitiques quand la fluence augmente. JQ (ou JIc) 
présentent une dépendance similaire avec la fluence. Comme le montre le Tableau 1.6, la ténacité Kc 
des aciers de type 316 à des doses de 4dpa et 10dpa ne change pas beaucoup. Un régime stationnaire 
est probablement atteint. L’effet de la température sur la ténacité à la rupture est présenté sur le 
Figure 1.15. Pour une température supérieure à environ 100°C, la ténacité à la rupture JQ de l’acier 
316 irradié à 3dpa décroit quand la température augmente. 
 
 
Figure 1.14 : Effet de la fluence sur la ténacité à la rupture des aciers 304, 304L et 316, selon 
différentes orientations des éprouvettes CT. Les échantillons testés dans la littérature présentée sont 
irradiés dans un BWR, et testés à 288°C. Les conditions d’irradiation et d’essai des données issues 















Tableau 1.6 : Paramètre de la ténacité pour les aciers de 
type 316, irradiés à 4dpa et 10dpa dans le réacteur 






1.2.3 Evolution microstructurale lors de l’irradiation 
 
Comme pour la section précédente, on ne s’intéresse ici qu'à la microstructure induite par 
l’irradiation, dans les aciers inoxydables austénitiques, à une température entre 250 et 400°C.  
 
Figure 1.15 : Effet de la température sur la 
ténacité des aciers 316 et JPCA, non-
irradiés et irradiés à 3dpa dans le réacteur 
HFR [Jitsukawa et al. (1999)]. 





Lors de l’irradiation neutronique dans les réacteurs, la fission nucléaire produit des interactions 
entre les neutrons incidents et les atomes du métal irradié, conduisant à une formation de défauts 
ponctuels dans le réseau cristallin. Si le neutron est assez énergétique (>40eV pour les aciers 
inoxydables), il peut se produire un déplacement d'atome, ce qui permet de créer simultanément une 
paire de défauts ponctuels de Frenkel : une lacune et un auto-interstitiel. Si cet atome primaire du 
matériau (en anglais, PKA : primary knock-on atom) possède assez d'énergie pour réaliser des 
collisions avec d'autres atomes dans le réseau cristallin, on parle d'une cascade de déplacements, ce 
qui entraîne un certain nombre de lacunes et d’interstitiels. Pour les aciers inoxydables austénitiques 
utilisés comme matériaux des internes de cuve, la dose maximale reçue jusqu'à la fin de sa durée de 
fonctionnement nominale peut atteindre 100dpa, c'est-à-dire que chaque atome dans le matériau se 
déplace en moyenne 100 fois.   
 
Dans la gamme de températures moyennes (0.2Tfusion<T<0.5Tfusion), les défauts ponctuels peuvent 
évoluer par la migration de ces défauts. Influencés par la température, la densité des puits (cavités, 
dislocations, boucles de dislocations, joints de grains, surfaces libres ou précipités) et le flux, ils vont 
pouvoir produire une recombinaison, une annihilation sur les puits, ou une agglomération pour former 
des défauts plans ou volumiques. Les principales évolutions microstructurales induites par l'irradiation 
en moyenne température sont présentées ci-dessous :   
 
- l’évolution du réseau initial de dislocations 
-    la formation d’une nouvelle microstructure de dislocations  
- la formation des bulles de gaz ou/et des cavités 
- la ségrégation sur les puits 
- la précipitation de seconde phase 
- la formation de bandes claires  
 
1.2.3.1 Evolution du réseau initial de dislocations 
 
L’étude de la microstructure sur l’acier de type 316 E irradié montre que le réseau initial de 
dislocations associé à l’écrouissage tend à disparaître lorsque la dose d’irradiation augmente [Azam et 
al. (1973), Maziasz (1992), Boulanger et al. (1996), Pokor et al. (2004c) et Edwards et al. (2009)]. La 
microstructure initiale du matériau est constituée de macles et de dislocations organisées en cellules, 
selon le taux d’écrouissage [Boulanger, 1996; Garnier, 2007]. Les dislocations sont considérées comme 
les puits préférentiels pour les interstitiels à moyenne température, car elles interagissent plus 
fortement avec le champ de déformations d'un interstitiel qu'avec celui d'une lacune. Ceci provoque 
leur montée suivie par leur annihilation entre elles ou aux joints de grains. Cependant, le réseau initial 
de dislocations dans un matériau semble être moins important comme puits préférentiel pour les 
interstitiels que les dislocations formées au cours de l'irradiation. La restauration du réseau initial de 
dislocations due à l'écrouissage dépend aussi de la température. Pour une température relativement 
plus élevée (>500°C), la restauration complète du réseau de dislocations d’écrouissage semble plus 
rapide. A 375°C, les dislocations d’écrouissage ont complètement disparu pour une dose de 10dpa, 
mais les macles initiales sont toujours présentes [Pokor et al. (2004c)]. Des résultats similaires sont 
aussi observés dans la littérature [Boulanger et al. (1996)], à une température plus élevée (600°C). 
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A notre connaissance, les seules données de la littérature ouverte concernant des densités du 
réseau initial de dislocations des aciers inoxydables austénitiques en fonction de la fluence et de la 
dose sont illustrées respectivement dans la Figure 1.16(a) et (b). Ces données sont obtenues pour les 
matériaux irradiés en RNR, à haute (500°C) et moyenne (320°C) températures. A l’état non-irradié, les 
densités du réseau initial de dislocations sont de 4 1012m-2 et 7 1015m-2 pour l’état hypertrempé et 
écroui sur la Figure 1.16(a) [Garner and Wolfer (1982)], et de 1010m-2 et 1014m-2 pour l’état 
hypertrempé et écroui sur la Figure 1.16(b). Sur ces deux figures, les densités du réseau de 
dislocations évoluent avec l’irradiation et puis saturent. Cependant, les évolutions des densités de 
dislocations pour l’acier hypertrempé présentent une tendance inverse. A haute température, la 
densité du réseau initial de dislocations pour l’état hypertrempé augmente pour raison du 
défautement de boucles de Frank (détaillé dans la prochaine section) de taille très grande (>50nm) en 
boucles parfaites et de l’incorporation de ces boucles parfaites dans le réseau de dislocations. Par 
contre, à moyenne température, la taille de boucles de Frank (autour de 10nm) est insuffisante pour 
réaliser le défautement de boucles, le réseau de dislocations tend donc à disparaître lorsque la dose 
d’irradiation augmente. Pour l’état écroui, peu importe la température d’irradiation, la densité de 
dislocations diminue par recuit. La densité du réseau de dislocations à la saturation qui est 
indépendante de l’état initial du matériau, est atteinte à quelques dizaines de dpa. 
 
Dans un environnement REP, la température d’irradiation est au voisinage de 330°C. La densité et 
la taille de boucles de Frank observées en REP sont très comparables avec celles observées en BOR-60. 
On considère donc que la Figure 1.16(b) peut mieux représenter l’évolution du réseau initial de 
dislocations. 
 
       
(a)                                                                                     (b) 
Figure 1.16 : Densités initiales de dislocations en fonction de la fluence d’irradiation (ou de la dose), 
pour (a) les aciers 316 hypertrempé et écroui, irradiés dans EBR-II (RNR) à 500°C [Garner (1994)], (b) 
l’acier 304L Hyp, 316 E et 316Ti E, irradié dans BOR-60 (RNR) à 320°C (ou dans OSIRIS (REP) à 330°C) 
[Pokor et al. (2004c)]. 
 
1.2.3.2 Formation d’une nouvelle microstructure de dislocations 
 
Les défauts principalement formés au cours de l’irradiation dans différents matériaux de structure 
cubique à faces centrées (CFC) ont été étudiés (Tableau 1.7), soit par moyen expérimental en 
Microscopie Electronique en Transmission (MET), soit par moyen numérique en Dynamique 
Moléculaire (DM).  
 




Matériau Défaut d’irradiation Références 
Aciers inoxydables 
austénitiques/palladium 
Boucles de Frank de type interstitiel 
[Foster et al. (1995)] 
[Boulanger et al. (1996)] 
[Victoria et al. (2000)] 
Aluminium hypertrempé Boucles de Frank de type lacunaire [Strudel et Washburn (1964)] 
Cuivre hypertrempé/or 
hypertrempé 
Tétraèdres de fautes d’empilement 
[Zinkle et Matsukawa (2004)] 
[Osetsky et al. (2006)] 
[Victoria et al. (2000)] 
Tableau 1.7 : Quelques études sur différents défauts formés au cours de l’irradiation dans divers 
matériaux de structure CFC. 
 
Dans les aciers inoxydables austénitiques irradiés de structure CFC, dans une gamme de 
température entre 280°C et 380°C, on observe souvent simultanément plusieurs types de 
microstructures de dislocations : les dislocations parfaites, les "black dots" et les boucles de Frank. A 
partir d'observations au MET, bien que l’énergie de faute d’empilement dans les matériaux CFC soit 
relativement faible, on montre que la proportion de tétraèdres de faute d’empilement de taille 
nanométrique observés (en anglais, SFT : Stacking Fault Tetrahedra) est inférieure à 1% de la densité 
totale d'amas présents dans un acier 304L [Zinkle et Sindelar (1988) et Victoria et al. (2000)]. Une 
explication pour cette faible proportion de SFT est synthétisée par [Pokor (2003)] à partir de plusieurs 
publications : les amas lacunaires conduisent à la formation de cavités ou/et de bulles de gaz dans les 
aciers inoxydables austénitiques. 
 
Les dislocations parfaites ont été observées en MET dans les aciers 304L Hyp à l’état irradié, sous 
forme de nombreux segments de lignes de dislocation [Renault et al. (2010) et Renault et al. (2011)] 
(Figure 1.17). La distribution spatiale de ces segments de dislocations qui se situent souvent à 
proximité des boucles de Frank est homogène. Selon Renault, sous irradiation, ces dislocations 
parfaites observées correspondent à celles formées lors de l’accumulation des défauts induits par 
irradiation plutôt qu’à la rémanence des dislocations issues de l’écrouissage. En plus, la microstructure 
de dislocations parfaites passe de son réseau initial pour les aciers hypertrempés ou écrouis à une 
microstructure contenant des segments de  lignes de dislocation formée au cours d’irradiation. 
 
      
(a)                                                                                     (b) 
Figure 1.17 : Observations de dislocations parfaites en MET, (a) indiquées par les flèches blanches, 
dans un acier 304 E irradié à 21.6dpa à 320°C, dans le réacteur BOR-60 (RNR) [Renault et al. (2010)] ;   
(b) indiquées par les flèches noires, dans un acier 304L Hyp irradié à 36dpa à 390°C, dans le réacteur 
PHENIX (RNR) [Renault et al. (2011)]. 
 
Les "black dots" sont des amas de défauts ponctuels de faibles dimensions, souvent inférieurs à 
2nm. A cause de ces petites tailles, ces objets apparaissent comme des points noirs non résolus en 
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MET. Leur nature est encore incertaine. Selon [Zinkle et al. (1993)], les " black dots" sont des petits 
amas lacunaires. Ils se forment dès une très faible dose. Pour une température inférieure à 350-400°C, 
leur densité atteint assez rapidement une saturation (de l'ordre de grandeur de 1022m-3), pour moins 
de 1dpa. Cependant, lorsque la température est plus élevée (>400°C), les " black dots" présentent une 
instabilité, ce qui donc conduit à une diminution de leur densité [Maziasz (1993)]. 
 
Les boucles de Frank sont des boucles de dislocations fautées qui contiennent une faute 
d’empilement. Elles sont de nature interstitielle dans les aciers inoxydables austénitiques, situées dans 
les plans cristallographiques {111} et de vecteur de Burgers b=a/3<111>, sous la forme de boucles 
ellipsoïdales planes ou polygonales planes. Les boucles de Frank fautées sont sessiles ("immobiles" sur 
leur cylindre de glissement). En fonction de la dose et de la température, ces boucles fautées peuvent 
croitre. Après avoir atteint un diamètre critique (~50nm d’après [Boulanger et al. (1996)]), elles 
deviennent instables, ce qui provoque leur défautement, et se forment finalement en une partie du 
réseau de dislocations générales qui sont glissiles (capables de glisser lors d'un glissement pur) [Zinkle 
et al. (1993)]. 
 
La Figure 1.18 représente le domaine d’existence des " black dots", des boucles de Frank (Frank 
loops) et le réseau de dislocations pour différentes températures et doses, de l’acier 316 Hyp selon 
diverses études [Maziasz et Mc Hargue (1987)]. 
 
 
Figure 1.18 : Domaines d’existence de différents défauts d’irradiation, pour l’acier 316 Hyp, à partir 
d’une compilation des données obtenues en RNR [Maziasz et Mc Hargue (1987)]. 
 
La densité et la taille des boucles de Frank évoluent avec la température d’irradiation et la dose. 
Sur les Figure 1.19 et Figure 1.20, on observe que ces boucles se forment à faible dose (<1dpa). Leur 
densité et leur taille augmentent avec la dose, et une tendance à la saturation est observée pour une 
dose au voisinage de 5-10dpa pour les températures d’irradiation entre 385°C et 395°C. Pour les 
températures supérieures à 500°C, la taille des boucles de Frank diminue après avoir atteint une 
valeur maximale autour de 5dpa. Ce fait est probablement dû au défautement des boucles de Frank 
de grandes dimensions. Par ailleurs, la densité des boucles de Frank augmente avec la température 




jusqu’à environ 350°C, et ensuite diminue avec l'augmentation de la température d’irradiation, pour 
former le réseau de dislocations. Ce dernier devient le défaut d’irradiation prépondérant à partir 
d’une température d'irradiation d’environ 500°C.   
 
Il est à remarquer que l’état métallurgique initial des matériaux (hypertrempé ou écroui) 
influence très peu la densité de boucles de Frank à partir d'une température d'irradiation de 300°C. A 
basse température (<250°C), la densité de boucles de Frank dans le matériau écroui est bien inférieure 
à celle dans le matériau hypertrempé (Figure 1.19(b)). Il semble que le réseau initial de dislocations dû 
à l’écrouissage empêche la formation de boucles de Frank à basse température. De plus, la densité de 
boucles de Frank dans les aciers 304 Hyp et 316 Hyp irradiés à 280°C est quasiment identique, tandis 
que la taille moyenne de boucles de Frank dans l’acier 316 Hyp est un peu plus grande que celle dans 
l’acier 304 Hyp [Bruemmer et al. (1999)]. 
 
      
(a)                                                                                     (b) 
Figure 1.19 : Evolution de la taille et de la densité des boucles de Frank pour des aciers 316, (a) leur 
taille en fonction de la fluence, pour différentes températures, à l’état hypertrempé [Maziasz (1993)], 
(b) leur densité en fonction de la température d’irradiation, pour les aciers 316 hypertrempés et 
écrouis [Zinkle et al. (1993)]. 
 
 
Figure 1.20 : Evolutions de la taille et de la densité de boucles de Frank des aciers 304 et 316 irradiés 
dans un réacteur à eau légère (REL), à basse température (280°C) [Bruemmer et al. (1999)]. 
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Les " black dots" et les boucles de Frank se distribuent de manière homogène dans les grains 
(Figure 1.21). Selon la littérature [Renault et al. (2010)], la densité et la taille de boucles de Frank 
observées sur différents plans de glissement de type {111} sont très similaires. Cependant, une zone 
dénuée de défauts d’irradiation à proximité des joints de grains à faibles doses a été observée 
[Bruemmer (1997), Simonen et al. (1999), Edwards et al. (2003a) et Pokor (2003)], provenant de la 
capture des défauts d’irradiation dans le joint de grains. Cette zone dans l’acier 304 est moins large 
que celle dans l’acier 316 pour une dose donnée (Figure 1.22). Lorsque la dose augmente, cette zone 
tend à disparaître. Et à 5-10dpa, on ne la voit plus (Figure 1.23). 
 
                     
(a)                                                                             (b) 
Figure 1.21 : (a) Boucles de Frank, (b) "black dots" dans un acier 304 Hyp irradié à 0.8dpa, à 330°C 
[Pokor et al. (2004c)]. 
 
        
(a)                                                                               (b) 
Figure 1.22 : Zones de dénuée de défauts d’irradiation dans les aciers inoxydables austénitiques, 
irradiés dans un REL, à 275°C (a) acier 316, irradié à 3.7dpa, (b) acier 304, irradié à 1.6dpa [Edwards et 
al. (2003a)].   
 
On reporte dans le Tableau 1.8 une compilation des données sur la densité et la taille des "black 
dots" et des boucles de Frank dans les aciers 304 et 316, selon diverses références de la littérature. 
 





Figure 1.23 : Largeur de la zone dénudée de défauts d’irradiation en fonction de la dose, pour les 
aciers 304 et 316 [Simonen et al. (1999)]. 
 
Matériau Conditions d’irradiation 
Black dots Frank loops 
Densité (m
-3
) Taille (nm) Densité (m
-3
) Taille (nm) 
J316
1
 ORR, 7.4dpa, 330°C 1.1 10
23





 HFIR, 0.79dpa, 65-100°C 3.0 10
23






OSIRIS, 0.8-2-3.4dpa, 330°C 4.1-2.6-/ 10
22
 4.6-3.5-/ 4.5-7.4-6.3 10
22
 4.7-5.9-7.4 
BOR-60, 20-40dpa, 320°C - - 6.3-7.7 10
22
 7.3-7.0 






OSIRIS, 0.8-2-3.4dpa, 330°C /-9.2-/ 10
21
 /-8.7-/ 2.8-2.9-3.1 10
22
 9.3-7.7-10 
BOR-60, 10-20-40dpa, 320°C - - 6.0-4.4-6.2 10
22
 7.5-7.4-7.3 






PWR, 33dpa, 290°C - - 1.5 10
23
 8.5 






PWR, 7.5dpa, 333°C - - 1.2 10
23
 12.5 
PWR, 12.2dpa, 343°C - - 8.5 10
22
 9.5 
















BOR-60, 86dpa, 320°C 











BWR, 7.5dpa, 277°C 











PHENIX, 11dpa, 380°C - - 2.7 10
22
 14.8 
















 BOR-60, 60-86-95dpa, 330°C - - 7.4-7.0-5.6 10
22
 7-8.5-9.3 
Tableau 1.8 : Densités et tailles de black dots et de boucles de Frank, dans les aciers inoxydables 
austénitiques de type 304 et 316, sous différentes conditions d’irradiation neutronique [Hashimoto et 
al. (2000)]1 [Hashimoto et al. (2006)]2 [Pokor (2003)]3 [Pokor et al. (2004b)]3 [Edwards et al. (2009)]4 
[Edwards et al. (2003b)]5 [Goltrant et al. (1998)]6  [Renault et al. (2010)]7  [Bailat et al. (2000)]8  [Renault 
et al. (2011)]9  [Renault et al. (2009)]10, ORR : Oak Ridge Research Reactor (RNR), HFIR : High Flux 
Isotope Reactor (RNR). 
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La densité et la taille des boucles de Frank sur différents plans de glissement dans un même grain 
d'un acier 304 E irradié à 21.6 dpa dans un REP sont montrées dans le Tableau 1.9. Leur distribution 
est similaire (Figure 1.24). 
 





) 2.41 2.19 - 2.59 2.38 
Taille (nm) 6.59 6.36 - 7.70 9.80 
Tableau 1.9 : Densité et tailles de boucles de Frank observées sur différents plans de glissement dans 
le même grain d'un acier 304 E [Renault et al. (2010)]. 
 
 
Figure 1.24 : Distribution de la densité de boucles de Frank en fonction de leur taille pour différents 
plans de glissement dans le même grain d'un acier 304 E [Renault et al. (2010)]. 
 
1.2.3.3 Formation de bulles de gaz et de cavités 
 
On s’intéresse ici à la formation et à l’évolution des cavités vides et des bulles de gaz, dans les 
aciers inoxydables austénitiques utilisés comme matériaux des internes de cuve dans les REP. L’effet 
de ces bulles et cavités sur les propriétés mécaniques est un des objectifs de cette étude. Ces deux 
types de défauts volumiques dus à l’irradiation peuvent conduire à un phénomène de gonflement 
macroscopique des composants de structure, après une irradiation neutronique à forte dose. Le 
gradient de gonflement provoque une possibilité de distorsion dans ces composants [Dubuisson 
(2011)], ce qui fait un lien avec les phénomènes de l’IASCC et du fluage par irradiation. 
 
Outre de la composition chimique elle-même, la formation des cavités et des bulles de gaz dépend 
fortement de la température, et aussi du type de réacteur (fluence, spectre, etc.). Dans un réacteur 
REP, les neutrons épithermiques (neutrons situés dans la gamme d'énergie de 10eV à 20keV environ 
et ayant une vitesse supérieure à celle des neutrons thermiques) et thermiques conduisent à la 
production des gaz d’hydrogène et d’hélium. L’origine principale de la production d’hélium dans les 
aciers inoxydables austénitiques est par une chaîne de transmutations du Nickel :  NinNi 5958 , 
et puis HeFenNi 42
5659   (~15appm1/dpa), et aussi par une réaction de transmutation du 
Bore (un élément d’ajout très mineur dans le matériau) : HeLinB 42
710   (au maximum 20appm 
au total). Ainsi, dans les REP, l’irradiation produit beaucoup plus de gaz que dans les RNR, dont le 
                                                          
1
 appm : atomic parts per million 




spectre est représenté par les neutrons à haute énergie (neutrons rapides). Sur la Figure 1.25, on 
présente le domaine d’existence de cavités vides et de bulles de gaz en fonction de la fluence et de la 
température, pour les aciers inoxydables austénitiques, selon les données présentées dans la 
littérature. Cependant, compte tenu de l’effet de spectre, ces résultats ne sont pas forcément 
transposables au REP.  
 
 
Figure 1.25 : Domaine d’existence de cavités vides et de bulles de gaz, en fonction de la fluence et de 
la température, pour les aciers inoxydables austénitiques [Maziasz et Mc Hargue (1987), Maziasz 
(1993) et Zinkle et al. (1993)]. 
 
A une température relativement basse (<280°C), aucune cavité vide ni aucune bulle de gaz ne 
sont observées (ou mentionnées) dans les références étudiées ici [Edwards et al. (2003a)]. En fait, à 
basse température, la mobilité des lacunes et des interstitiels est relativement faible. Un équilibre 
dynamique entre les défauts interstitiels et les défauts lacunaires est construit. Les défauts interstitiels 
sont des boucles de dislocations, et les défauts lacunaires sont des "black dots" [Zinkle et al (1993)]. 
Ces "black dots" restent stables pour une température inférieure à environ 300°C. Ce phénomène 
permet d’empêcher la germination des bulles de gaz. 
 
A partir d’une température proche de 300°C, l’instabilité des "black dots" s’amorce, tandis que les 
boucles de Frank restent stables jusqu’à une température d’environ 500°C. Dans cette gamme de 
température, le réseau initial de dislocations et les boucles de Frank présentent un biais d’absorption 
des défauts ponctuels de type interstitiel. En plus, la diffusion des lacunes devient plus facile, ce qui 
augmente la possibilité de rencontrer d’autres lacunes et des atomes d’hélium. Les atomes d’hélium 
jouent un rôle important comme catalyseur pour le regroupement de lacunes qui migrent par 
diffusion dans le matériau, ce qui est considéré comme une source de germination des cavités. La 
formation de cavités vides est en général favorisée par la présence d'hélium. En général, le 
phénomène de gonflement dépend des paramètres d’irradiation, tels que la température, le flux de 
neutrons et la quantité de gaz crée au cours de l’irradiation [Dubuisson (2011)]. 
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La majorité de l’hélium produit par transmutation reste dans la matrice et une faible quantité est 
stockée dans les bulles de gaz [Odette et Lucas (1989) et Johnston et al. (2001)]. A ce jour, la 
concentration d’hélium peut déjà être relativement précisément mesurée et prédite grâce à la 
maîtrise de la connaissance du spectre neutronique, de l’histoire d’irradiation, et de la composition 
chimique de l’acier [Garner et al. (2001)]. En plus, au cours de l’irradiation, d’autres gaz sont aussi 
créés (hydrogène) [Maziasz (1993)]. La source d'hydrogène est principalement par la transmutation (n, 
p), mais aussi par un environnement d’irradiation combinée à la présence d'eau (milieu primaire pour 
les REP). Une fois qu’un certain volume de bulles de gaz est atteint, l'hydrogène produit par ces 
sources peut ensuite être stocké. Dans les aciers inoxydables austénitiques, la teneur maximale 
d’hydrogène en conditions de REP est environ 400-600appm [Garner et Greenwood (2003) et Garner 
et al. (2006)], qui respecte la loi de Sieverts [Erwin et Kerr (1982)]. Cependant, une grande quantité 
d’hydrogène au-delà de cette quantité estimée peut être mesurée sous différentes conditions 
d’irradiation [Edwards et al. (2003b), Fujimoto et al. (2005) et Garner et al. (2006)]. Dans ces cas-là, 
l'hydrogène est plus susceptible d’être stocké à l'intérieur de bulles de gaz, que sur la surface de 
cavités ou dans le réseau cristallin. Plus mobile que l’hélium, la mesure de la quantité d’hydrogène est 
très sensible à la température d’irradiation, au taux de dose, et aussi à la microstructure due à 
l’irradiation [Jacobs (1987) et Garner et al. (2001)]. 
 
Un moyen pour distinguer les cavités vides et les bulles de gaz est d’observer au MET la forme de 
cavités. En raison de la pression interne qui peut atteindre jusqu’à 10 000atm, les bulles de gaz sont 
"purement" sphériques. Par contre, les cavités vides sont légèrement facettées (Figure 1.26 et Figure 
1.27), notamment suivant les plans de glissement de type {111}. En position intragranulaire, les cavités 
observées présentent préférentiellement une distribution uniforme, et se trouvent éventuellement à 
l’interface de certains précipités [Maziasz et Mc Hargue (1987)]. Si la diffusion des gaz est suffisante, 
on peut trouver les bulles de gaz aux joints de grains, ou sur les dislocations, avec une densité plus 
élevée que celles dans le réseau cristallin (Figure 1.28). La formation de nano-cavités au bord des 
joints de grains provoque une sensibilité à la rupture intergranulaire et à la corrosion sous contrainte 
intergranulaire (IGSCC) (Figure 1.28(b) et Figure 1.29) [Bruemmer et al. (1999)]. On remarque ici que 
le matériau observé sur les Figure 1.26(a) et Figure 1.28 est issu des tubes d’instrumentation (tubes 
RIC) et celui sur la Figure 1.26(b) est issu d’une vis, situées au cœur du réacteur Tihange 1, où le flux 
est assez important.   
 
                    
(a)                                                                                  (b) 
Figure 1.26 : Observations en MET des cavités formées dans l’acier 316 E, tube d’instrumentation 
irradié en REP, (a) nano-bulles de gaz, à 33dpa, 290°C [Edwards et al. (2009)]; (b) cavités vides, à 
7.5dpa, 330°C [Edwards et al. (2003b)]. 
 




                  
Figure 1.27 : Observations en MET des cavités formées dans l’acier 304L Hyp, irradié à 36dpa à 390°C 
dans le réacteur PHENIX, [Renault et al. (2011)]. 
 
                   
(a)                                                                                    (b) 
Figure 1.28 : Observations en MET des cavités formées dans l’acier 316 E, tube d’instrumentation 
irradié en REP, à 70dpa, pour une température de 315°C, (a) cavités en position intragranulaire; (b) 
"bubble-like" cavités aux joints de grains [Edwards et al. (2009)]. 
 
La taille moyenne des bulles de gaz est assez faible, souvent inférieure à 3nm. Elles peuvent 
croitre soit par regroupement de lacunes et d’atomes de gaz, soit par coalescence entre elles. En 
général, la formation de cavités vides est favorisée par la présence d'hélium. Les bulles de gaz 
ultrafines germées empêchent la formation des cavités vides à une température relativement basse 
(~300°C). Après la germination des bulles de gaz, pour une température plus élevée, elles croissent 
jusqu'à un diamètre critique. Au-delà de ce diamètre, ces bulles de gaz peuvent se transformer en 
cavités vides, et croître par l’absorption de lacunes en sursaturation crée par l’irradiation, sans avoir 
besoin d’être stabilisées par une pression interne de gaz [Maziasz (1993)]. Edwards a noté l’existence 
d’un pic pour la densité des cavités observées qui correspond à une taille d'environ 3-4nm. Ceci est 
probablement dû à la transformation de bulles de gaz en cavités vides [Edwards et al. (2003b)] (Figure 
1.30). Le diamètre critique de la transformation de bulles de gaz stables en cavités vides augmente 
avec la teneur d'hélium dans les aciers inoxydables austénitiques [Pedraza et Maziasz (1987) et Foster 

























On synthétise dans le Tableau 1.10 des données de la littérature sur les cavités dans les aciers 























PWR, 7.5dpa, 333°C 1.0 10
22
 7.7 48.8 1840, 3740 0.24 
PWR, 12.2dpa, 343°C 6.1 10
21




PWR, 19.5dpa, 320°C <10
20




PWR, 33dpa, 290°C 6.1 10
22
 - - - - 
PWR, 70dpa, 315°C 1.6 10
23
 <3 - - <0.2 
304 Hyp
3
 PWR, 9dpa, 310°C 0.93 10
21
 6.0 - - 0.01 
304 Hyp
4
 PWR, ~35dpa, ~310°C 1.0 10
21
 1.0 - - <0.01 
316 E
5
 PWR, ~35dpa, ~300°C 6.0 10
23
 1.0 - - 0.03 
316 E
6
 PWR, 12dpa, 360°C 2.3 10
21




EBR-II, 10dpa, 375°C 
4.7 10
21
 5.4 - - 0.04 
316 E
7
 quelques 4.6 - - - 
304 E
7
 EBR-II, 8.9dpa, 375°C 7.8 10
21




EBR-II, 4.8dpa, 371°C 4.3 10
20
 24 - - 0.325 
EBR-II, 15dpa, 371°C 4.6 10
20




PHENIX, 11dpa, 380°C 3.5 10
21
 8.3 - - 0.11 
PHENIX, 36dpa, 390°C 6.1 10
21
 13 - - 0.7 
Tableau 1.10 : Densités et tailles de cavités, teneurs d’hélium et d’hydrogène, et taux de gonflement, 
dans les aciers inoxydables austénitiques de type 304 et 316, sous différentes conditions d’irradiation 
neutronique [Edwards et al. (2003b)]1 [Edwards et al. (2009)]2 [Byrne et al. (2002)]3 [Goltrant et al. 
(1998)]4 [Foster et al. (1995)]5 [Etienne et al. (2008)]6 [Pokor et al. (2004c)]7 [Allen et al. (2000)]8 
[Renault et al. (2010)]9. 
 
Figure 1.29 : Taux de l’IGSCC mesuré en 
fonction de la dose (en dpa), pour un acier 
316 écroui [Fujimoto et al. (2005)]. 
Figure 1.30 : Densité des cavités observées en 
fonction de leur taille, pour deux conditions 
d’irradiation : à 12.2dpa, 343°C en trait plein et à 
7.5dpa, 333°C en pointillés, sur une vis de REP 
[Edwards et al. (2003b)]. 




Les données du Tableau 1.10 montrent que la teneur de gaz, la densité et la taille des cavités 
dépendent fortement des conditions d’irradiation (spectre, température, dose, etc.). D’après Edwards 
[Edwards et al. (2003b)], dans un réacteur nucléaire, la région où le plus fort gonflement dû aux 
cavités vides est détecté est celle qui contient la quantité la plus élevée d’hydrogène. Les tailles de 
cavités dans les 304 Hyp et 316 E sont comparables, mais la densité de cavités dans le 304 Hyp est plus 
élevée que dans le 316 E, pour les mêmes conditions d’irradiation. Le taux de dose semble jouer un 
rôle important sur le gonflement [Dubuisson (2011)]. Un sommet du niveau de gonflement a été 
observé en fonction du taux de dose en RNR. Les cavités apparaissent plus tôt dans l’acier 304 Hyp 
que dans l’acier 316 E, par l’irradiation aux neutrons [Pokor et al. (2004b)] ou par l’irradiation aux 
protons avec une pré-injection d’hélium [Sencer et al. (2003)]. Le pré-écrouissage de l’acier inoxydable 
austénitique permet de retarder et de réduire le gonflement. Dans un matériau, la présence d’un 
grand nombre de dislocations limite la sursaturation lacunaire, ce qui permet de réduire la formation 
et la croissance de cavités. La teneur en éléments d’addition en solution solide est aussi un facteur 
très important qui influence l’effet du gonflement. Une augmentation de la teneur en Ni et une 
diminution de la teneur en Cr permettent d’augmenter efficacement la résistance au gonflement dans 
un environnement nucléaire (e.g. l’acier 15-15 Ti écroui) [Dubuisson (2011)]. L’utilisation des aciers 
ferritiques-martensitiques renforcés par des dispersions d’oxydes (en anglais : ODS steel) est 
également une orientation actuelle de recherche pour réduire l’effet du gonflement [Zhang et al. 2009 
et Toloczko et al. 2004]. 
 
En conditions d’irradiation REP, une fragilisation due au gonflement (en anglais, swelling-induced 
embrittlement) au mode de rupture par quasi-clivage peut se produire pour un taux de gonflement 
égal ou supérieur à 10 % [Hamilton et al. (1987), Garner et al. (1993) et Foster et al. (1995)]. Pour un 
taux de gonflement d’environ 5-6%, une transition du mode de rupture apparaît, en passant de la 
rupture ductile à la rupture par quasi-clivage (ou « Channel fracture ») (Figure 1.31) [Dubuisson 
(2011)]. Le mécanisme de la fragilisation due au gonflement est très lié aux autres évolutions 
microstructurales à forte dose ou à très haute température : ségrégation, précipitation et instabilité 
de phase [Hamilton et al. (1987)]. Selon les études sur les RNR, un gonflement élevé (>10%) peut 
apparaître dans les aciers inoxydables austénitiques [Neustroev et Garner (2008) et Porollo et al. 
(2009)]. Par contre, pour les REP, le taux de gonflement extrapolé à une dose de 100dpa est toujours 
inférieur à 10%, selon les études sur les RNR (EBR-II et HFIR) [Foster et al. (1995) et Allen et al. (1999)]. 
Tous les facteurs (température, dose, taux de dose, production de gaz et microstructure, etc.) qui 
impactent le phénomène de gonflement, peuvent avoir des effets opposés et interconnectés, ce qui 
complique l’étude sur l’extrapolation de l’effet du gonflement en REP [Dubuisson (2011)].  
 
 
Figure 1.31 : Faciès de rupture d’un acier 316 Ti irradié à une température de 405°C dans le réacteur 
PHENIX (RNR), à une dose de 48dpa. 
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Par conséquent, le phénomène de la fragilisation due au gonflement n’apparait probablement 
pas dans les structures internes de cuve des REP, selon l’extrapolation basée sur les études en RNR. 
Cependant, des études plus directes et plus approfondies sont nécessaires pour explorer ce 
phénomène limitant la durée de fonctionnement du REP.  
 
1.2.3.4 Ségrégation induite par irradiation 
 
La ségrégation induite par irradiation (en anglais : RIS, Radiation-Induced Segregation) est un 
effet d’irradiation qui conduit à une redistribution des éléments de soluté et d’impureté dans le 
matériau. Ce phénomène se traduit par un enrichissement ou un appauvrissement des éléments 
d’alliage sur les puits : principalement les joints de grains, mais aussi les dislocations, les boucles de 
Frank, les cavités, les surfaces libres et les joints de phases. Sur la Figure 1.32, Renault [Renault et al. 
(2009)] a présenté les profils de composition chimique de deux grains dans les aciers 304 Hyp, irradiés 
respectivement à 60dpa et à 95dpa, pour une température de 330°C. Une cohérence globale a été 
observée dans tous les grains étudiés. On observe un enrichissement en nickel et en silicium, et un 
appauvrissement de fer et de chrome aux joints de grains. Une observation similaire a été trouvée 
dans le travail d’Edwards [Edwards et al. (2003b)]. La RIS augmente fortement entre 0dpa et 10-20dpa 
avant d’atteindre une stabilisation. 
 
Le phénomène de RIS peut être expliqué par deux principaux mécanismes, qui sont reportés sur 
la Figure 1.33 : 
 
- Ségrégation par l’effet Kirkendall inverse : En raison de coefficients de diffusion différents des 
solutés parmi les Fr, Cr et Ni, le chrome et le fer ayant une vitesse de diffusion plus élevée 
vont s’appauvrir au voisinage des puits afin d’équilibrer la migration des lacunes vers les puits. 
Le nickel ayant la vitesse de diffusion la plus faible ségrége sur ces puits. 
 
- Ségrégation par l’association interstitielle : Les auto-interstitiels traînent les éléments à 
rapport de taille négatif (Si, P), et diffusent vers les puits. 
 
Edwards [Edwards, 2003b] observe que le Ni s’enrichit sur les surfaces de cavités, tandis que le Fe 
et le Cr s’appauvrissent sur ces surfaces. La baisse de la teneur en Ni dans le réseau cristallin provoque 
une transformation de phases de l’austénite γ en martensite ε lors de la déformation. Une rupture 
peut se produire au joint de grain entre ces deux phases, où le module de déchirement devient 
quasiment zéro, spécialement à une température relativement basse [Hamilton et al. (1987) et Foster 
et al. (1995)]. De plus, en utilisant une sonde atomique tomographique (SAT), on observe que les amas 
Ni-Si sont formés au niveau des boucles de Frank. La ségrégation du Mo et du P sur l’interface de ces 
boucles est aussi observée [Etienne et al. (2008)]. Selon Bruemmer, le seul effet de la RIS sur la 
possibilité de l’IASCC est dû à l’appauvrissement en Cr aux joints de grains dans les aciers inoxydables 
austénitiques. En plus, si le bore ségrége aux joints de grains, il est possible que l’hélium produit par la 
transmutation s’enrichisse au voisinage de joints de grains, ce qui provoque une fragilisation 
intergranulaire [Bruemmer et al. (1999)]. 
 




      
 
Figure 1.32 : Profils de ségrégation mesurés sur les joints de grains dans les matériaux 304 Hyp, 
irradiés à 60dpa et à 95dpa, à 330°C. Un enrichissement de Ni et Si et un appauvrissement de Fe et Cr 
aux joints de grains ont été observés [Renault et al. (2009)].   
 
             
(a)                                                                                      (b) 
Figure 1.33 : (a) Le mécanisme de ségrégation par l’effet Kirkendall inverse, (b) le mécanisme de 
ségrégation par l’association interstitielle [Bruemmer et al. (1999)]. 
 
1.2.3.5 Précipitation sous irradiation 
 
Aux températures rencontrées dans les internes des REP (280-380°C), il existe très peu de 
données de la littérature ouverte sur la précipitation sous irradiation. Des petits précipités avec une 
faible densité ont été observés, pour un acier 316 E, irradié dans un REP à 70dpa et à 315°C [Edwards 
et al. (2009)]. Cependant, ni leur phase ni leur type n’ont été identifiés. Une précipitation en seconde 
phase γ' (Ni3Si) a été identifiée dans le fût d’une vis en 316 E, irradié dans un REP, à [12.2dpa 343°C] et 
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à [19.5dpa 320°C] [Edwards et al. (2003b)]. La densité de précipités γ' est ~0.6 1023m-3, avec une taille 
moyenne d’environ 3nm (en comparaison avec la densité de boucles de Frank 0.85 1023m-3 avec une 
taille moyenne de 9.5nm). Ces précipités sont situés sur le réseau préexistant de dislocations. Une 
autre phase de précipité qui ne correspond à aucune phase connue a aussi été observée. Dans la 
littérature ouverte [Renault et al. (2010)], Renault a présenté une observation des précipités en 
position intergranulaire d'un acier 316E irradié à 21.6dpa et à environ 300°C, en conditions 
d’irradiation des REP (Chooz A). La taille et la forme de ces précipités observés aux joints de grain sont 
irrégulières. Les phases de précipité τ (M23X6), η (M6X), G (M6Ni16Si7) et γ' ont été identifiées dans 
l’acier 304L Hyp irradié dans le réacteur PHENIX à 390°C. Ces deux familles de nano-précipité sont 
riches en Ni et Cr [Renault et al. (2011)]. De nombreux précipités ont aussi été trouvés à l’intérieur et à 
proximité des joints de grains. La taille et la forme de ces précipités observés aux joints de grain sont 
irrégulières. Cependant, l'influence de cette précipitation intergranulaire sur quelques fissures 
observées autour des joints de grain n’est pas claire dans cette étude. 
 
La formation de la précipitation en seconde phase γ’ est fortement liée à la ségrégation induite 
par irradiation du Ni et du Si. A forte dose d’irradiation, cette phase peut éliminer une grande partie 
du Ni et la plupart du Si du réseau cristallin. L’appauvrissement du Ni dans le réseau cristallin accélère 
le gonflement par cavités. La phase γ’ observée dans l’acier 316 dépend beaucoup des conditions 
d’irradiation (type de réacteur, taux de dose, histoire de l’irradiation) [Brager et Garner (1983)]. 
 
1.2.3.6 Formation de bandes claires 
 
Après avoir détaillé les principaux défauts microstructuraux formés au cours de l’irradiation à 
l’échelle nanométrique, on présente ici des modes de déformation à l’échelle micrométrique, sur les 
matériaux inoxydables austénitiques, après une déformation plastique post-irradiation. Les 
mécanismes de déformation dépendent fortement de la température d’essai, de la contrainte, de la 
vitesse de déformation et de la dose d’irradiation. Les principaux mécanismes de localisation de la 
déformation sont liés à la formation de macles et à la formation de canaux de dislocation. A différents 
niveaux de doses et de contraintes, la Figure 1.34 reporte les domaines où on observe de différentes 
modes de déformation, dans les aciers de type 316, irradiés et testés à basse température (60-100°C). 
 
 
Figure 1.34 : Modes de déformation des aciers 316 et 316LN, en fonction de la contrainte rationnelle 
et de la dose. Les matériaux sont irradiés dans un HFIR (High Flux Isotope Reactor), à une température 
d’irradiation basse (60-100°C), et testés à une température ambiante [Byun et al. (2006)]. 





Selon différentes sources de la littérature [Cole et Bruemmer (1995), Bailat et al. (2000), 
Hashimoto et al. (2000), Victoria et al. (2000) et Byun et al. (2001)], pour une température 
d’irradiation relativement basse (<100°C), le mécanisme prédominant de localisation de la 
déformation dans les aciers inoxydables austénitiques est la formation de bandes de maclage. Pour 
ces températures, la cission résolue critique de maclage est largement atteinte en raison de 
l'augmentation de la limite d'élasticité due à l'irradiation. Lorsque la température d’irradiation 
augmente, les canaux de dislocation deviennent de plus en plus importants pour une localisation de la 
déformation [Lee et al. (2001b) et Lee et al. (2001c)], car la cission résolue critique de maclage devient 
difficile à atteindre quand l'énergie de faute d'empilement augmente avec la température. En 
l’occurrence, on parle d’une transition de mode de déformation. Dans les gammes de température de 
fonctionnement des REP (280-380°C), il semble que le mode de déformation soit lié à la vitesse de 
déformation. La déformation a lieu par canaux dans les aciers inoxydables austénitiques, à une faible 
vitesse de déformation (de l'ordre de 10-6s-1), avec très peu (ou aucune) macles observées [Cole et 
Bruemmer (1995), Hashimoto et al. (2000) et Victoria et al. (2000)]. A une vitesse de déformation 
moyenne (de l'ordre de 10-4s-1), le mode de déformation reste par canaux, mais avec une présence 
non négligeable de macles [Cole et Bruemmer (1995), Bailat (1999), Bailat et al. (2000), Hashimoto et 
al. (2000) et Nogaret (2007)] (Figure 1.35 et Figure 1.36). D’après Bailat [Bailat et al. (2000)], pour une 
température de 277°C, le mode de déformation des aciers 304 et 316 à faibles doses est le maclage. 
Cependant, à 1.5dpa, les canaux sont observés dans l’acier 304, mais le model de déformation dans 
l’acier 316 est inchangée. La différence de mode de déformation entre les aciers 304 et 316 pourrait 
être une raison pour expliquer une sensibilité plus importante à l’IASCC pour l’acier 304 que pour 
l’acier 316. 
 
        
(a)                                                                                      (b) 
Figure 1.35 : Bandes de maclage observées dans l'acier 316, irradié et testé à 350°C, (a) macles 
observées sur la tranche; (b) bandes de maclage incliné qui permet de visualiser la microstructure 
interne de la macle [Nogaret (2007)]. 
 
 
Figure 1.36 : Bandes claires formées par glissement de dislocations parfaites [Nogaret (2007)]. 
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Bien que les bandes de maclage observées soient également libres de défauts d'irradiation, on 
parle de "bandes claires" spécifiquement pour désigner les canaux libres de défauts d'irradiation (ou 
avec une densité de défauts très réduite, selon les observations au MET in-situ dans [Pokor (2003)]), 
formés par glissement de dislocation parfaites, dont le passage fait disparaître les défauts créés au 
cours de l’irradiation. Les bandes claires constituent le principal mécanisme de localisation de la 
déformation aux températures de fonctionnement des REP dans les aciers inoxydables austénitiques. 
D'une manière générale, les bandes claires observées en MET possèdent une largeur de l’ordre de 
quelques dizaines de nanomètres jusqu’à une centaine de nanomètres, et une hauteur de l’ordre de 
quelques dizaines de nanomètres pour les aciers inoxydables austénitiques. L’annihilation progressive 
des boucles de Frank dans des bandes claires suite à un glissement des dislocations conduit à un 
adoucissement local dans les grains déformés et ainsi à la création d’une zone de passage 
préférentielle pour le glissement des dislocations suivantes. Pokor [Pokor (2003)] a observé lors d’une 
expérience de traction in-situ sur un acier 304 Hyp irradié aux ions, qu’au-delà d’une certaine 
contrainte seuil, la formation de bandes claires est certainement due au passage d’un grand nombre 
de dislocations mobiles, qui conduit à la disparition des boucles de Frank induites par irradiation. Puis 
les dislocations se déplacent uniquement dans ces bandes au sein d’un grain lorsque la contrainte 




Figure 1.37 : Déplacement des dislocations mobiles dans les bandes claires formées lors d’une 
déformation plastique [Pokor (2003)]. 
 
Selon Edwards [Edwards et al. (2005)], les dislocations issues de sources de Frank-Read sont 
fortement décorées et ancrées par la microstructure créée par irradiation. Par conséquent, les 
dislocations plus glissiles sont issues de sites de concentration de contraintes/déformations, tels que 
des joints de grains, des interfaces, et des sites d’amorçage de fissures [Robach (2003), Robach et al. 
(2003) et Edwards et al. (2005)]. Une fois que ces dislocations ont été créées, elles peuvent glisser très 
rapidement selon les plans de glissement appropriés, et "effacer" les défauts d’irradiation sur ces 
plans. Selon Lee [Lee et al. (2001a)], les boucles de Frank créées au cours de l'irradiation dans l'acier 
316LN interagissent avec l'empilement de dislocations, et se défautent pour transformer en boucles 
parfaites. Ces dernières sont balayées par le glissement des dislocations. Sur la Figure 1.38, on montre 
les bandes claires formées par le passage des dislocations issues d’une pointe de fissure. Les bandes 
claires se propagent avec une vitesse de propagation très élevée à travers tout le grain jusqu’à ce 
qu'elles rencontrent des obstacles (interfaces, joints de grains, d’autres bandes, etc.). Le passage 
ultérieur des dislocations dans les bandes claires peut provoquer surtout un empilement de 
dislocations aux joints de grains. Cela conduit à une concentration de contraintes aux joints de grains, 
qui peut être une source de la rupture intergranulaire [Sauzay et al. (2010)]. Dans certaines conditions, 
les bandes claires peuvent même traverser les joints de grains ou de macles.   






Figure 1.38 : Bandes claires formées au bord d’une fissure [Robach (2003)]. 
 
1.2.4 Bilan – effet d’irradiation sur les aciers inoxydables austénitiques 
 
En conditions REP, les aciers inoxydables austénitiques montrent une évolution microstructurale 
due à l'irradiation neutronique, ce qui peut se traduire par une restauration du réseau initial de 
dislocations, une formation de défauts d'irradiation ("black dots", boucles de Frank, bulles de gaz, 
cavités vides, et éventuellement les précipités intergranulaires et intragranulaires), une ségrégation 
sur les puits, ainsi qu’une formation des bandes claires au cours de la déformation plastique. D’après 
cette recherche bibliographique, les conclusions suivantes peuvent être tirées : la microstructure de 
boucles de Frank est peu sensible aux conditions d’irradiation (densité à l’ordre de grandeur de 1022m-
3), à l'exception de la température d'irradiation. La densité de boucles de Frank augmente avec la dose 
et tend vers une saturation à 5-10dpa. Au contraire, la population de cavités montre une grande 
dépendance avec le spectre du réacteur, la température et la dose d’irradiation. Le phénomène de la 
fragilisation due au gonflement n’apparait probablement pas dans les structures internes de cuve des 
REP, selon l’extrapolation basée sur les études en RNR. Cependant, des expériences en conditions REP 
sont nécessaires pour explorer ce phénomène qui limitant éventuellement la durée de 
fonctionnement du réacteur.  
 
Les boucles de Frank jouent un rôle important dans le durcissement et le fluage par irradiation 
des matériaux. Au cours de la déformation plastique, les bandes claires libres de boucles de Frank ont 
été observées. La formation des canaux est considérée comme principale mécanisme de localisation 
de la déformation, ce qui conduit à un adoucissement à l’échelle macroscopique. La ségrégation aux 
joints de grains et les bandes claires contribuent à la susceptibilité à l’IASCC et provoquent une perte 
de ténacité. La formation de bulles de gaz et de cavités vides peut conduire à un gonflement 
macroscopique. Cependant, les données dans la littérature ouverte en conditions REP à fortes doses 
ne sont pas assez nombreuses. Une modélisation qualitative (voire quantitative) est donc une étape 
incontournable pour prédire le comportement mécanique des aciers inoxydables austénitiques 
irradiés à fortes doses, pour assurer le fonctionnement des REP et contribuer à la prolongation de leur 
durée de fonctionnement. 
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1.3 Mécanismes de déformation dans les aciers inoxydables 
austénitiques fortement irradiés 
 
Comme présenté dans la dernière section, au cours de l’irradiation neutronique, l’évolution 
microstructurale des matériaux irradiés conduit à une modification macroscopique du comportement 
mécanique lors de la déformation, qui se traduit surtout par un durcissement suivi par un 
adoucissement sur la courbe de traction, pour les matériaux irradiés à fortes doses (e.g. Figure 1.12). 
Cette évolution microstructurale montre une tendance à la saturation autour de 10dpa pour les aciers 
inoxydables austénitiques. Nous présentons progressivement dans cette section deux modèles à bases 
physiques permettant de décrire les mécanismes de durcissement et d’adoucissement par irradiation. 
 
1.3.1 Modèle de durcissement par barrières dispersées et d’adoucissement 
par canalisation 
 
Le modèle de durcissement par barrières dispersées (en anglais : Dispersed Barrier Hardening 
Model) est le modèle le plus souvent utilisé pour décrire le durcissement induit par irradiation des 
matériaux métalliques. Une belle synthèse a été faite dans la thèse d’Onimus [Onimus (2003)]. En 
considérant que les défauts d’irradiation immobiles (principalement les boucles de Frank dans les 
aciers inoxydables austénitiques) agissent comme obstacles aux dislocations mobiles, de plus, ces 
boucles sont uniformément distribuées dans le matériau, selon les études dans la littérature [Friedel 
(1964), Kelly et Nicholson (1971), Adda et al. (1991), Estrin (1996), Onimus (2003) et Pokor (2003)], il 
faut appliquer une tension de ligne suffisante pour qu’une dislocation mobile puisse franchir les 











avec l la distance moyenne entre boucles de Frank,   la force d’obstacles effective des boucles de 
Frank, M  le facteur de Taylor, µ le module de cisaillement, b le vecteur de Burgers, N la densité 
volumique des boucles de Frank, et d la taille des boucles de Frank. On note que la force d’obstacles 
des boucles de Frank présente un effet durcissant moyen entre 0.2 et 0.5, synthétisée dans la thèse de 
Pokor [Pokor (2003)] issues de différentes littératures. 
 
        
Figure 1.39 : Ancrage d’une ligne de dislocation par les boucles coupant son plan de glissement 
[Onimus (2003)]. 
 




Ce modèle de durcissement suggère que les défauts d’irradiation agissent comme des obstacles 
rigides et indestructibles (durcissement de type Orowan). Cette hypothèse n’est pas réaliste, car 
l’annihilation des boucles de Frank et la formation des canaux (bandes claires) ont été constatées suite 
à une déformation plastique d’un acier inoxydable austénitique irradié (Section 1.2.3.6). Ici, on 
distingue les interactions « in-plane » et « hors plan » entre dislocations et boucles de Frank.  Rodney 
[Rodney (2000) et Pokor (2003)] a réalisé les simulations en statique moléculaire à 0K de l’interaction 
entre une dislocation et une boucle de Frank dans le nickel. Dans le cas où la dislocation et la boucle 
de Frank se situent dans le même plan de glissement de type {111}, l’application d’une contrainte 
entraîne ici une interaction « in-plane » entre eux qui conduit à un défautement de la boucle de Frank 
qui se transforme en boucle parfaite. Par contre, dans le cas où la dislocation et la boucle de Frank se 
situe dans des plans de glissement différents, l’application d’une contrainte n’entraîne pas de  
défautement de la boucle. La dislocation peut traverser la boucle de Frank en créant une marche sur la 
boucle. Des travaux de Yang par les simulations de dynamique moléculaire [Yang et al. (2003)] ont 
confirmé ces deux types d’interactions présentées ci-dessus. Il a montré que dans ces deux cas, les 
boucles de Frank ne peuvent pas devenir des boucles prismatiques. Le défautement d’une boucle de 
Frank est suivi par l’incorporation de cette boucle parfaite dans la ligne de dislocation mobile. Ainsi, 
les boucles de Frank peuvent être sources des dislocations lors d’une déformation plastique. Ce 
mécanisme d’annihilation des boucles de Frank de type interstitiel « in-plane » peut s’écrire par :  









 . Les résultats ci-dessus ont également été observés dans les 
travaux de Nogaret [Nogaret (2007)] réalisés par la DDD et la DM, qui a étudié en particulier les 
interactions entre les différents types de dislocations (vis, coin et mixte) et les différents types de 
défauts d’irradiation (boucles de Frank et tétraèdres de fautes d’empilement). 
 
1.3.2 Modèle par blocage des sources induites par les cascades  
 
Le modèle de durcissement par blocage des sources induites par les cascades (en anglais : 
Cascade Induced Source Hardening Model) est un modèle proposé par Trinkaus et Singh [Trinkaus et 
al. (1997a), Singh et al. (1997) et Trinkaus et al. (1997b)]. Blewitt [Blewitt et al. (1960)] a envisagé que 
le mécanisme de durcissement par irradiation n’est pas de type Orowan, puisque les défauts 
d’irradiation n’agissent pas comme des obstacles rigides et indestructibles, mais est conduit par 
l’ancrage des dislocations par les amas de défauts ponctuels sous forme de petites boucles glissiles 
créées par les cascades, à la manière des atmosphères de Cottrell, qui devient des sources de Frank-
Read. Ces boucles de type interstitiel peuvent glisser uni-dimensionnellement et être piégées par les 
champs de contraintes des dislocations si la distance entre les boucles et la dislocation est inférieure à 
une distance critique de « stand-off », en formant un nuage de défauts qui ancrent les dislocations 
décorées. Dans le cas où les dislocations sont fortement décorées (avec une forte dose), l’application 
d’une contrainte critique va conduire à l’activation de sources de Frank-Read à partir de ces 
dislocations ou d’autres entités microstructurales, pour amorcer la déformation plastique et interagir 
avec d’autres défauts d’irradiation (Figure 1.40). Dans le cas de faible dose (i.e. une faible densité 
d’amas ponctuels) ou d’une densité de dislocations forte (matériau écroui), on peut imaginer que la 
contrainte critique pour désancrer les dislocations soit atteinte avant celle nécessaire pour activer des 
sources Frank-Read. On appelle dans ce texte, l’un ou l’autre des mécanismes, « effet d’avalanche » 
pour décrire le processus de désancrage des dislocations. La cission critique nécessaire pour 
débloquer les dislocations peut s’exprimer comme : 
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  2//1.0 ydlb   
 
avec l l’espace moyen entre deux boucles, µ le module de cisaillement, b le vecteur de Burgers, y la 
distance de « stand-off », et d le diamètre des boucles. 
 
Ce modèle est principalement soutenu par la simulation numérique (par la dynamique 
moléculaire, etc) [Trinkaus (1997b), Rodney (1999), Osetsky et al. (2000), Rodney et al. (2001) et 
Huang et Ghoniem (2002)]. Cependant, peu d’études expérimentales permettent de justifier ce 
mécanisme. La Figure 1.41 montre une dislocation située dans un nuage de boucles interstitielles, 
dans un cuivre irradié aux neutrons, observée en TEM ex-situ [Makin (1964)]. Il n’est pas clair que les 
petites boucles sont en train de glisser vers la dislocation pour l’ancrer ou d’être balayées par cette 
dislocation car les densités des boucles entre les deux côtés de cette dislocation sont très différentes. 
A ce jour, aucune étude spécifique n’a été trouvée concernant les aciers inoxydables austénitiques. 
 
 
Figure 1.40 : Principe de mécanisme de durcissement par blocages des sources induites par les 
cascades [Robach (2003)]. 
 
 
Figure 1.41 : Une dislocation située dans un nuage de boucles interstitielles, dans un cuivre irradié aux 
neutrons, observée en TEM ex-situ [Makin (1964)]. 
 
 




1.4 Modèles monocristallins pour une structure CFC 
1.4.1 A propos de l’échelle monocristalline 
 
La Figure 1.42 présente différent type de simulation du comportement plastique avec les 
transitions entre les différentes échelles. On découvre que l’échelle monocristalline se trouve au 
centre de cette approche. Un monocristal est un domaine du matériel qui possède une orientation 
cristallographique. Il peut servir à fournir une modélisation sur un VER (Volume Elémentaire 
Représentatif) en tenant compte des paramètres caractéristiques (texture, fraction volumique des 
phases, morphologie, etc.). Son comportement se déduit des interactions entre les dislocations, qui 
par ailleurs, sont principalement étudiées et caractérisées par les méthodes de DDD (Dynamique des 
Dislocations Discrètes) et de DM (Dynamique Moléculaire). 
 
 
Figure 1.42 : Etudes de comportement plastique sur les différentes échelles disponibles [Saai (2007)]. 
 
1.4.2 Quelques notions élémentaires 
 
- Structure Cubique à Faces Centrées (CFC) : les aciers inoxydables austénitiques présentent 
une structure Cubique à Faces Centrées (CFC) : 8 nœuds aux sommets du cube et 6 nœuds au 
centre de chacune des faces de ce cube. Le glissement s’effectue sur les plans 
cristallographiques les plus denses de type {111} et suit les directions les plus denses de type 
<110> (Figure 1.43). Un système de glissement s est caractérisé par son plan normal (vecteur 
n
s) et sa direction de glissement (vecteur ms). Par conséquent, pour un matériau CFC, 24 
systèmes de glissement sont définis. Pour raison de la symétrie géométrique, le nombre de 
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systèmes de glissement est souvent réduit à 12, et repérés par la convention de Schmid et 
Boas (Tableau 1.11).  
                   
Figure 1.43 : Les systèmes de glissement pour les matériaux CFC : 4 plans de glissement de type {111}, 
et 3 directions de glissement de type <110> (au lieu de 6 pour raison de la symétrie) dans chaque plan 
de glissement. 
 
s 1 2 3 4 5 6 7 8 9 10 11 12 
Nom B4 B2 B5 D4 D1 D6 A2 A6 A3 C5 C3 C1 
n
s
 (   ) (  ̅ ) ( ̅  ) ( ̅ ̅ ) 
m
s
 [ ̅  ] [  ̅ ] [ ̅  ] [ ̅  ] [   ] [   ] [  ̅ ] [   ] [   ] [ ̅  ] [   ] [   ] 
Tableau 1.11 : 12 systèmes de glissement pour un cristal CFC, selon la convention de Schmid-Boas, 
avec n la normale aux plans de glissement et m la direction de glissement [Schmid et Boas (1935)]. 
 
- Loi de Schmid : la relation entre la contrainte de traction suivant la direction l et la cission 
résolue sur un système de glissement s (Figure 1.44) : 
 
         coscos::  lmlnnmllN ssssss  
 
 
Figure 1.44 : Représentation de la loi de Schmid sur un monocristal. 
 
où χ représente l'angle entre la direction de traction et la normale au plan de glissement, et θ 
représente l'angle entre la direction de traction et la direction de glissement. On note que tous les 
vecteurs l, ms et ns sont unitaires. Le facteur de Schmid peut s'exprimer par : 
 










 coscos  
 
Schmid a formulé une condition générale de l’écoulement plastique sur un système de 
glissement, afin de déterminer les systèmes actifs. Le glissement s  du système s s'amorcera dès que 
la cission résolue s  dépasse la cission résolue critique sc . Le glissement et la cission résolue 
possèdent le même signe, ce qui permet de décrire les deux sens de glissement. 
 
- Projection cristallographique : la loi de Schmid et la convention de Schmid et Boas permettent 
de réaliser une projection stéréographique pour repérer tous les systèmes de glissement sur 
un plan (Figure 1.45). Selon différentes directions de chargement projetées sur ce plan, un 
certain nombre de systèmes de glissement sera activé. Le nombre d’activation de systèmes de 
glissement est égal au nombre de triangles qui partagent la position de l’axe de chargement 
projetée. Si ce dernier se trouve à l’intérieur d’un triangle, un seul système de glissement sera 
activé (glissement simple). Et s’il est situé sur la frontière de plusieurs triangles, tous les 
systèmes de glissement dans ces triangles seront activés (glissement multiple). 
 
 
Figure 1.45 : Projection stéréographique faisant apparaître les systèmes de glissement, selon la 
convention de Schmid et Boas. L’activation de systèmes de glissement dépend de l’axe de chargement 
projeté sur le plan. 
 
- Angles d’Euler : En science des matériaux, les angles d'Euler sont utilisés pour décrire 
l'orientation cristalline (orientation d’une cristallite par rapport aux axes de l'échantillon), 
notamment dans le domaine de l’analyse de texture (orientation préférentielle). Les angles 
sont alors en général notés par (ϕ1, Φ, ϕ2) avec la convention de Bunge [Bunge (1965) et Bunge 
(1982)], en passant de la base globale xyz à la base locale x’y’z’ (Figure 1.46). 
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Figure 1.46 : Représentation des angles d’Euler selon la convention zxz. 
 
1.4.3 Modèle de comportement du monocristal CFC 
 
Pour étudier numériquement le comportement du monocristal de structure CFC, différents types 
de modèles ont été développés depuis les années 70. En général, on peut utiliser deux lois pour 
décrire la plasticité cristalline : une loi d'écoulement permettant de vérifier si un système de 
glissement est activé, et si tel est le cas de déterminer la vitesse de glissement de ce système, et une 
loi d'écrouissage pour décrire le durcissement sur chaque système activé suite à un glissement. On 
présente ici deux sortes de modèles monocristallins : le modèle physique de Teodosiu-Tabourot et le 
modèle phénoménologique de Cailletaud. 
 
1.4.3.1 Loi d’écoulement viscoplastique 
 
Le passage du comportement individuel d’une dislocation à celui de la densité moyenne de 
dislocations sur le système s peut se faire en utilisant la relation d’Orowan : 
 
                                                                                   
ss
m
s vb                                                                      Équation 1.1 
où sm  est la densité de dislocations mobiles, b est la norme du vecteur de Burgers et 
sv  la vitesse 
moyenne d’une dislocation. 
 
Teodosiu et Tabourot [Teodosiu (1975), Tabourot (1992) et Tabourot et al. (1997)] ont proposé 
une loi d'écoulement physique basée sur la théorie du mouvement thermiquement activé des 
dislocations pour chaque système de glissement : 
 




























s  expexp2                              Équation 1.2 
 
avec Dv  la fréquence de Debye, G  l'énergie d'activation relative au franchissement des obstacles à 
contrainte nulle, k la constante de Boltzmann, T la température, V le volume d'activation, s la 
cission résolue projetée sur le système de glissement s (24 systèmes de glissement pour un matériau 
CFC, sans tenir compte de la symétrie) et 
s
c la cission critique pour activer le glissement du système s.  
 




Afin de faciliter les applications numériques [Tabourot(1992), Hoc et al. 2001 et Fivel et Forest 
(2004)], en faisant tendre s vers sc  et un développement limité au premier ordre en 
s
c
s  /  , la loi 



















































      Équation 1.3 
 
Pour un matériau CFC, cette loi est souvent valable dans une gamme de températures inférieure 
à 0.3Tf, c'est-à-dire un régime de déformation à froid, pour que la cission thermiquement activée issue 
d’un champ de contraintes à courte distance reste petite. 
 
Cailletaud [Cailletaud (1987) et Cailletaud (1992)] a développé un modèle de type 
micromécanique phénoménologique qui prend en compte les changements de trajet de chargement 
pour simuler le comportement anisotrope viscoplastique des monocristaux. Ce modèle viscoplastique 
à seuil consiste à proposer des variables d'écrouissage cinématique xs et isotrope rs attachées, de 
manière additive, à chaque système de glissement : 
 










                                    Équation 1.4 
 
où n et K sont les paramètres de Norton qui caractérisent la viscosité, sr  représente l'écrouissage 
isotrope, décrit par une évolution de la cission critique. )(  si 0 ,  0  sinon. 
 
On remarque que la loi phénoménologique à seuil vérifie bien la loi de Schmid, qui donne une 
condition générale d'écoulement sur un système de glissement. Tant que sss rx  , il n'existe 
aucun glissement, car tous les systèmes de glissement sont inactivés. 
 
1.4.3.2 Loi d’écrouissage pour les matériaux à l’état non-irradié 
 
La contrainte de tension de ligne est à l’origine physique de l’écrouissage isotrope, dont l’effet se 
représente par une contrainte interne indépendante du sens de chargement. L’expression de la 
contrainte de tension de ligne   dépend uniquement de la longueur du segment de dislocation entre 
les obstacles l :  
l
b
   , avec α le paramètre d’écrouissage et μ le module de cisaillement. Si la 
répartition des obstacles reste uniforme, la longueur moyenne du segment de dislocation entre ces 
obstacles peut s’exprimer approximativement en fonction de la racine carrée de la densité de 





 CHAPITRE 1 : Recherche bibliographique 
 44 
La contrainte appliquée doit dépasser la tension de ligne, afin de faire déplacer une ligne de 
dislocation. La limite d’activation du mouvement de dislocations sur le système s de glissement peut 
être définie par :   b
s  , où ρ est la densité de dislocations forêts de tous les systèmes 
[Mecking et Kocks (1981)]. Le paramètre de l’écrouissage α est de l’ordre de 0.35 pour les matériaux 
CFC [Saada (1960) et Madec (2001)]. 
 
On suppose que s  est indépendant de la température. Selon ce modèle physique, la cission 
critique athermique s  pour activer le glissement d'un système s dépend de la densité de dislocations 
de tous les systèmes de glissement et de l'effet des interactions entre les systèmes de glissement. Les 
auteurs [Franciosi (1984), Franciosi (1985) et Tabourot (1992)] ont généralisé l'expression de la cission 
critique athermique comme : 
 




                                                 Équation 1.5 
 
La cission critique complète sc  peut s’exprimer comme la somme de la partie athermique 
s
  et 




La loi ci-dessus est souvent utilisée dans le cas du comportement d'un matériau CFC à haute 
température. Notons ρu la densité de dislocations forêts du système u, et asu la matrice d'interaction 
12x12 qui sera présentée dans la section suivante. Cette dernière est préférablement utilisée dans 
notre modèle de plasticité cristalline par rapport à un simple paramètre de l’écrouissage α, afin de 
mieux décrire les interactions entre dislocations. 
 
Pour compléter la relation d’écrouissage isotrope, on a besoin maintenant d'une loi d'évolution 
des densités de dislocations pour calculer la cission critique. Classiquement, la densité de dislocations 
sur le système de glissement s se décompose en deux termes : un terme de multiplication (ou de 
stockage) basée sur la relation d’Orowan et un autre terme d'annihilation [Mecking et Lucke (1970), 
Essman et Mughrabi (1979) et Mecking et Kocks (1981)]. Elle peut s'écrire alors : 
 












                                                  Équation 1.6 
 
Pour le terme de multiplication, Ls présente le libre parcours moyen des dislocations mobiles 
avant d'être immobilisées par les obstacles, ce qui dépend de la racine carrée de dislocations forêt : 
 








                                                              Équation 1.7 
 
avec K le facteur de proportionnalité qui compte le nombre des obstacles franchis par une dislocation 
avant son arrêt. 
 




Quant au terme d’annihilation, le facteur de proportionnalité gc=2yc dépend du mécanisme 
d'annihilation des dipôles de dislocations, avec yc=Rβ une constante appelée distance moyenne 
d’annihilation de la densité de dislocations. 
 
On obtient maintenant l'expression complète de la loi d'évolution des densités de dislocations du 
modèle de Teodosiu-Tabourot : 
 





















1                                                  Équation 1.8 
 
Il est à noter que la loi présentée précédemment permet de décrire l’écrouissage isotrope. Selon 
des études [Ashby (1970), Feaugas (1999) et Mughrabi (2001)], les incompatibilités intergranulaire et 
intragranulaire de déformation plastique provoquent en plus un écrouissage cinématique. Le 
comportement plastique à écrouissages isotrope et cinématique du cristal CFC comprenant les lois 
d’évolution des densités de dislocations a été étudié dans la thèse de Saai [Saai (2007)]. 
 
Dans le modèle de Cailletaud [Cailletaud (1988) et Méric et Cailletaud (1991)], l’écrouissage (xs  et 
r
s) est de type additif. La loi d’évolution non linéaire de l’écrouissage isotrope peut être définie sous la 
forme explicite : 
 
                                                 ssr
r
srs vBvhQrr     avec ,exp10                         Équation 1.9 
 
où Q et B sont deux paramètres qui interviennent dans la fonction exponentielle permettant une 
saturation de la cission critique, hsr est la matrice d’écrouissage prenant la même forme que asu  
décrite par Franciosi, et le glissement plastique cumulé est noté vs. 
 
Pour compléter la description, on introduit aussi une loi d’évolution non linéaire de l’écrouissage 
cinématique :    
 















                      Équation 1.10 
 
Cette loi permet une saturation sous chargement monotone et en glissement simple, vers c/d. Un 
terme supplémentaire de restauration statique (décrite par les coefficients M et m) est introduit pour 
une meilleure description des phénomènes de fluage et relaxation. Ce modèle prend en compte aussi 
l’effet Bauschinger dans le cadre des chargements cycliques.   
 
Un parallèle analytique entre le modèle physique de Teodosiu-Tabourot et le modèle 
phénoménologique de Cailletaud est réalisé dans différentes littératures [Gérard (2008) et Fivel et 
Forest (2004)]. La forme de la loi d’évolution de la densité de dislocations permet de réconcilier a 
posteriori ces deux approches. 
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1.4.3.3 Loi d’écrouissage en prenant compte de l’effet d’irradiation  
 
D’après la Section 1.2 et la Section 1.3, nous avons décrit les différents types de défauts formés 
au cours de l’irradiation. Les boucles de Frank qui font partie de la microstructure de dislocations dans 
un matériau à l’état irradié sont considérées dans la littérature comme une source importante du 
durcissement par irradiation. De même, leur annihilation suite à une déformation plastique conduit à 
un phénomène d’adoucissement. Sous certaines hypothèses, dans le cas du durcissement par 
interaction avec les dislocations de forêt, Friedel et Kelly [Friedel (1964) et Kelly et Nicholson (1971)] 
ont originalement proposé que l’augmentation de la cission critique soit proportionnelle à la racine 
carrée de la densité des boucles : 
 




  présente la force d’obstacles effective des boucles de Frank, µ est le module de cisaillement, b 
est la norme du vecteur de Burgers pour les boucles de dislocations, N est la densité en nombre par 
unité de volume de ces boucles, et d le diamètre moyen des boucles de dislocations.  Ici, on peut noter 
une densité surfacique (areal density) de boucles par  [Lucas (1993)], dont l’unité est m-2 comme celle 
de la densité de dislocations. 
 
Mughrabi [Mughrabi et al. (1993)] montre que l’énergie des jonctions entre dislocations et 
boucles est bien supérieure à l’énergie apportée par l’activation thermique. Ce résultat permet de 
simplifier l’expression de la cission critique, car le durcissement lié aux jonctions entre dislocations et 
boucles est donc pris en compte au niveau de la cission critique athermique comme celui lié aux 
dislocations. Onimus [Onimus (2003)] propose une expression complète de la cission critique du 
système s qui peut s’écrire comme la racine carrée de la somme des densités de dislocations et de 
boucles, pour un alliage de zirconium, en distinguant les forces d’obstacles effectives des dislocations 
α et des boucles αi (Équation 1.12). Krishna utilise également ce type d’expression « la racine de la 
somme » dans ses travaux [Krishna et al. (2010) et Krishna et De (2011)]. 
 
                                                           Ndb i
u
us 22
0                                       Équation 1.12 
 
Différente de celle présentée ci-dessus, la cission critique du système s qui peut s’exprimer  
comme la somme des racines carrées des densités de dislocations et de boucles de Frank (Équation 
1.13). Ce genre de modèle « la somme des racines » est inspiré directement par Équation 1.11 et 
aussi largement utilisé que le modèle «la racine de la somme » pour modéliser la cission critique en 
prenant compte de l’effet d’irradiation [Friedel (1964), Kelly et Nicholson (1971), Pokor (2003), Pokor 
et al. (2004a) et Pokor et al. (2004b)]. A notre connaissance, il n’y a à ce jour aucune étude spécifique 
aux échelles inférieures par DDD ou DM pour justifier quel modèle correspond mieux à la physique. 
 






  Ndb i
u
us   0                              Équation 1.13 
 
La loi d’évolution de la densité de dislocations pour un matériau irradié garde la même forme que 
celle pour un matériau non irradié dans la littérature. Par ailleurs, il faut maintenant fournir une loi 
d’évolution de la densité de boucles. En prenant en compte le mécanisme d’annihilation de boucles de 




Frank par le passage des dislocations dans les canaux, les bandes claires formées provoquent un 
adoucissement local dans le matériau. Rodney puis Pokor et Onimus [Rodney et al. (2001), Onimus 
(2003), Pokor (2003) et Pokor et al. (2004a)] ont proposé une loi d’évolution de la densité de boucles 
par : 
 
                                                                                vNHN                                                     Équation 1.14 
 
où ρ est la densité de dislocations, H/2 représente une distance critique au plan de glissement de 
dislocation afin de capturer les boucles, et  v  est la vitesse moyenne de dislocations. En appliquant la 
relation d’Orowan vb  , on peut établir son expression finale, en fonction du glissement cumulé 
sur tous les systèmes concernés : 
 





N                                                Équation 1.15 
 
Basé sur le mécanisme d’annihilation de dislocations développé par Cheong et Busso [Cheong et 
Busso (2004)], Krishna et al. [Krishna et al. (2010) et Krishna et De (2011)] ont proposé un modèle très 
complet de la loi d’évolution des défauts d’irradiation 
def
 , en prenant en compte la probabilité 
d’annihilation 




. Pour un système de glissement α (α 
=1…24), la probabilité d’annihilation dsann AP   s’exprime par le produit de l’aire d’annihilation de 
défauts d’irradiation

sA (qui dépend de la distance critique de « stand-off » ds et du libre parcours 
moyen L ) par la densité de dislocations
d . Cette loi s’écrit alors :  
 










         Équation 1.16 
 
1.4.4 Interactions entre dislocations 
 
Depuis les années 60, Hirth a commencé les études sur les interactions entre dislocations de 
différents systèmes de glissement [Hirth (1960)]. Il existe de nombreuses études expérimentales sur 
l’écrouissage des monocristaux CFC [Jackson et Basinski (1976), Miyaoto et al. (1977), Franciosi et al. 
(1980), Franciosi (1985) et Wu et al. (1991)]. Les essais de durcissement latent fournissent un moyen 
qui permet d’évaluer les interactions entre les dislocations primaires créées par une pré-déformation 
en glissement simple et les dislocations activées par une seconde étape de l’essai. Selon les essais, 
différents types d’interactions entre le système primaire et le système latent ont été mis en évidence. 
Lorsque les systèmes sont sécants, ils peuvent former des jonctions ou des verrous : la jonction 
glissile, le verrou de Hirth et le verrou de Lomer (jonction sessile). En plus, 3 autres systèmes peuvent 
également intervenir dans les interactions : auto-écrouissage (système avec lui-même), interaction 
coplanaire (systèmes avec les mêmes plans de glissement) et interaction colinéaire (entre un système 
et son système dévié).  A partir de tous les essais expérimentaux, un classement de ces six interactions 
d’après [Franciosi (1985) et Bassani et Wu (1991)] est donné par :    
 
Auto-écrouissage < Colinéaire < Hirth < Coplanaire < Glissile < Lomer 
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Le développement progressif depuis les années 90 de la méthode numérique de Dynamique des 
Dislocations Discrètes (DDD) permet de fournir plus d’informations quantitatives sur les interactions 
entre dislocations [Kubin et Canova (1992) et Devincre et al. (1992)]. Le modèle DDD peut servir à 
identifier les coefficients de la matrice d'interaction dans le modèle de plasticité cristalline basé sur la 
densité de dislocations. Par exemple, les coefficients d’interaction entre différents systèmes de 
glissement, notés par asu, utilisés dans la loi d’écrouissage peuvent être déterminés par une mesure de 
la contrainte de cisaillement appliquée sur un système s pour que ce système puisse traverser une 
population de dislocations forêts sur un système u avec une densité de dislocations ρu [Fivel (1997)]. 
 
Ici, on introduit la notion de matrice d’interaction (ou la matrice de force) permettant de prendre 
en compte les interactions entre systèmes de glissement dans la loi d’écrouissage du modèle 
monocristallin. Basée sur le modèle de Mandel [Mandel, 1965] en dissociant l’auto-écrouissage et 
l’écrouissage latent, Franciosi [Franciosi (1984) et Franciosi (1985)] propose une matrice 12x12 
symétrique pour décrire les interactions des systèmes octaédriques CFC (Tableau 1.12). De fait de sa 
forme complète et sa signification physique de ses termes d'interaction entre les systèmes de 
glissement, cette matrice d'interaction asu est construite à partir de 6 coefficients indépendants 
(Tableau 1.13). 
 
 A2 A3 A6 B2 B4 B5 C1 C3 C5 D1 D4 D6 
A2 a1 a2 a2 a4 a5 a5 a3 a5 a6 a3 a6 a5 
A3  a1 a2 a5 a3 a6 a5 a4 a5 a6 a3 a5 
A6   a1 a5 a6 a3 a6 a5 a3 a5 a5 a4 
B2    a1 a2 a2 a3 a6 a5 a3 a5 a6 
B4     a1 a2 a6 a3 a5 a5 a4 a5 
B5      a1 a5 a5 a4 a6 a5 a3 
C1       a1 a2 a2 a4 a5 a5 
C3        a1 a2 a5 a3 a6 
C5         a1 a5 a6 a3 
D1          a1 a2 a2 
D4           a1 a2 
D6            a1 
Tableau 1.12 : Matrice d'interaction des systèmes de glissement pour une structure CFC [Franciosi 
(1985)]. 
 
L'interaction entre les dislocations d'un même système, asu pour s=u 
a1 auto-écrouissage (interaction du système avec lui-même) 
Les interactions entre différents systèmes de glissement, asu pour s≠u 
a2 interaction coplanaire (avec le même plan de glissement n) 
a3 formation de verrous de Hirth (interaction entre les dislocations sur les systèmes orthogonaux) 
a4 
interaction colinéaire (interaction entre un système et son système dévié, avec les mêmes 
vecteurs de Burgers m) 
a5 formation de jonctions glissiles 
a6 formation de verrous de Lomer (jonctions sessiles) 
Tableau 1.13 : Six paramètres dans la matrice d'interaction pour une structure CFC. 
Symétrique 





Les coefficients qui conduisent à la formation de jonctions de Lomer et des jonctions glissiles 
étaient attendus comme les plus grands, ce qui permettait d’expliquer le stade de l’écrouissage 
important gouverné par l’interaction entre systèmes sécants en glissement double. D’après les études 
de DDD, certains auteurs [Madec (2001), Madec et al. (2003) et Devincre et al. (2006)] ont trouvé que 
le glissement dévié joue un rôle important dans l’organisation de la microstructure. En plus, ils ont 
montré que l’interaction colinéaire présente une valeur beaucoup plus forte que celle initialement 
considérée, car de nombreuses annihilations entres les systèmes primaires et déviés interviennent 
dans le durcissement. Par conséquent, de nombreux petits segments sont produits dans le plan de 
glissement primaire, limités par des nœuds à l’intersection des plans primaire et dévié. Les nœuds et 
les petits segments de dislocations deviennent des sources fortes de durcissement. 
 
A partir des simulations de DDD, un nouveau classement de 4 interactions non-coplanaires 
(Tableau 1.14) est obtenu :    
 
Hirth < Lomer < Glissile < Colinéaire 
 





Coefficient a3 a6 a5 a4  
Valeur en 
moyen 
0.05 0.069 0.95 0.55 [Madec (2001)] 
0.051 0.084 0.075 1.265 [Madec, 2003] 
0.0454 0.122 0.137 0.625 [Devincre, 2006] 
Tableau 1.14 : Classement des interactions non-coplanaires obtenues par la DDD. 
 
Selon des études récentes, la formation de jonction de Hirth a été réévaluée [Devincre et al. 
(2008) et Kubin et al. (2008)]. Elles proposent que l’auto-écrouissage et l’interaction coplanaire soient 
de l’ordre de la formation de jonctions de Lomer. En fait, les interactions dipolaires sont fortement 
liées à l’annihilation des petits segments de dislocations vis par les systèmes déviés et à la formation 
de "superjogs" colinéaires. A partir des coefficients publiés dans [Kubin et al. (2008)], les 6 coefficients 
d’interaction pour les aciers inoxydables austénitiques de type AISI 300 sont également proposés, en 
corrigeant légèrement les interactions dipolaires [Monnet (2009)] (Tableau 1.15). On note que ces 
coefficients sont identifiés par la méthode DDD pour une température ambiante. Aucune donnée n’a 











Coefficient a2 a1 a3 a6 a5 a4  
Valeur en 
moyen 
0.122 0.122 0.07 0.122 0.137 0.625 [Kubin et al. (2008)] 
0.124 0.124 0.07 0.122 0.137 0.625 [Monnet (2009)] 
Tableau 1.15 : Valeurs des coefficients d’interaction entre dislocations obtenus par la DDD. 
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1.4.5 Bilan – modèle monocristallin pour les aciers inoxydables austénitiques 
 
Selon la recherche bibliographique dans cette section, une modélisation de la loi de 
comportement à l’échelle cristalline permet de simuler le comportement d’un matériau à l’échelle 
mésoscopique (polycristalline) en appliquant des informations récupérées à partir des échelles plus 
fines. Les aciers inoxydables austénitiques présentent une structure Cubique à Faces Centrées (CFC). 
12 systèmes de glissement ont été repérés par la convention de Schmid et Boas. Une matrice 
d’interaction entre dislocations a été choisie, dont 6 coefficients ont été identifiés par G. Monnet en 
utilisant la méthode DDD. 
 
Deux modèles monocristallins ont été présentés précédemment : le modèle physique de 
Teodosiu-Tabourot et le modèle phénoménologique de Cailletaud. Des lois d’écoulement et 
d’écrouissage ont été détaillées respectivement. Dans le cadre de ma thèse, la loi d’écrouissage est 
basée sur une loi d’évolution de la densité de dislocations et une loi d’évolution de la densité de 
boucles de Frank pour les matériaux à l’état irradié. Selon différentes façons d’exprimer le 
durcissement par les boucles de Frank, deux modèles « la racine de la somme » et « somme des 




























Chapitre 2 : Modèle micromécanique à 
l’échelle cristalline 
 
Afin d'étudier les propriétés mécaniques à l'échelle macroscopique des aciers inoxydables 
austénitiques aux états non-irradié et irradié, on envisage de développer une approche multi-échelles 
s'appuyant sur des calculs mécaniques d'agrégats de grains par la méthode des éléments finis. 
L’objectif ici est alors de fournir à cette modélisation une loi de comportement cristalline en grandes 
transformations en tenant compte de l'évolution microstructurale des densités de dislocations et des 
défauts d'irradiation, pour une température et une dose d'irradiation données. 
 
L'implémentation numérique de cette loi cristalline a été réalisée dans les codes de calcul par 
éléments finis ZéBuLoN [Besson et Foerch (1998) et Besson et al. (1998)] (code développé par l’école 
des Mines Paris) et Cast3M (code développé par le CEA). 
 
2.1 Formalisme en grandes transformations 
 
Dans cette partie, on présente la cinématique et la plasticité du monocristal en grandes 
transformations. Les notations tensorielles et les formules utilisées dans ce chapitre sont présentées 
dans l’Annexe I. 1. 
 
On définit C0 et Ct les configurations d'un milieu continu à l'état initial et à l'instant t. Pour une 
transformation, on définit X la position d'un point dans la configuration initiale C0 et x la position d'un 
point dans la configuration actuelle Ct. Le tenseur gradient de la transformation s'écrit comme : 
XxF  / . 
 
Soit xv   le champ de vitesse du point x dans la configuration actuelle. Le tenseur gradient du 












Dans le cas de la plasticité cristalline, on utilise une décomposition multiplicative du tenseur 
gradient de la transformation F  en deux parties : une transformation plastique P  qui correspond à 
l'écoulement plastique induit par les cisaillements entre différents systèmes de glissement, et une 
transformation élastique E , qui décrit une déformation pure élastique et une rotation de corps rigide 
du réseau cristallin. Mandel [Mandel (1973)] a proposé une configuration intermédiaire relâchée 
isocline tC  (la configuration qui possède la même orientation du réseau cristallin initial), qui permet 
de réaliser premièrement une transformation plastique depuis la configuration initiale vers la 
configuration relâchée isocline, et suivie d'une transformation élastique depuis la configuration 
relâchée isocline vers la configuration actuelle (Figure 2.1) : 
 
 CHAPITRE 2 : Modèle micromécanique à l’échelle cristalline 
 52 
 
Figure 2.1 : Décomposition du tenseur gradient de la déformation : configurations initiale, relâchée 
isocline et actuelle. 
 
Le gradient du vecteur vitesse peut s'exprimer : 
 





e   et 
1
 PPL
p   les gradients de la transformation associés respectivement aux 
deux parties de la transformation, alors le tenseur L  peut s'écrire comme la somme de sa 
composante élastique et de sa composante plastique transportée dans la configuration actuelle. On 





Dans la configuration intermédiaire, on définit le tenseur des dilatations élastiques Cauchy-Green 
droit par : EEC
Te
 . La déformation élastique de Green-Lagrange est donc définie comme : 











Ici, on note   le tenseur des contraintes de Cauchy défini dans la configuration actuelle. Le 
second tenseur (symétrique) de Piola-Kirchhoff défini dans la configuration intermédiaire 
e
  
s'exprime :  
 













EJEEJ                        Équation 2.2 
 
avec respectivement ρ0, ρi et ρ les densités dans les configurations initiale, intermédiaire et actuelle, 
étant donné que les déformations plastiques ont lieu à volume constant pour un matériau non 
endommagé : ρ0=ρi.. 
 
Pour une transformation complète, la puissance développée par les contraintes s'exprime : 
 



















D'après le calcul présenté dans l’Annexe I. 2, on peut obtenir deux composantes exprimées dans 
la configuration intermédiaire : 
 











                                         Équation 2.4 
 
Enfin, selon cette formule, on peut en déduire que le second tenseur de Piola-Kirchhoff (PK2) 
e
  
(qui est symétrique contrairement au tenseur PK1) peut être utilisé pour la loi élastique et un tenseur 




   doit être utilisé pour décrire la loi d'écoulement. 
 
On choisit la loi d’élasticité : e
GL
e
E: , avec   le tenseur d'élasticité d'ordre 4. Et le tenseur 






Dans la configuration intermédiaire, pour un modèle de plasticité cristalline, le tenseur gradient 
du vecteur vitesse associé au glissement plastique en grandes déformations 
p
L  sur les différents 
systèmes de glissement dits octaédriques pour les matériaux CFC (12 systèmes de type {111}<110>) 
peut être défini comme : 
 








                                Équation 2.5 
 
Le tenseur de Schmid  du système de glissement s est défini par le produit tensoriel entre la 
direction de glissement ms et la normale aux plans de glissement ns, dans la configuration isocline. On 
remarque que le tenseur de Schmid est un tenseur généralement non-symétrique. En décomposant ce 
tenseur, on peut obtenir la partie symétrique du tenseur de Schmid comme : 
   sssssymssssym mnnmnmN  2
1 . 
 







:  . La cission résolue projetée sur le 
système de glissement s peut donc s'exprimer : 
ss NM : . Dans le cas des métaux, la déformation 
pure élastique reste faible ( 0
e
GL
E , donc 1
e
C ). Cette approximation permet de proposer 
l'expression suivante, pour la cission résolue : 
 
                                          s
sym
eseseess NNNCNM ::::                     Équation 2.6 
 
Ici, l’approximation de la cission résolue présentée ci-dessus est également implantée dans le 
code de calcul, à titre d’une comparaison des résultats, mais elle ne sera pas utilisée pour les calculs 
dans la suite de notre travail. 
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2.2 Loi de comportement du monocristal retenu 
 
En prenant en compte l’évolution des densités de dislocations et de défauts d’irradiation, on 
présente dans cette section les lois de comportement adoptées pour les aciers inoxydables 
austénitiques non irradiés et irradiés, à l’échelle monocristalline. 
 
Comme présenté dans la Section 1.4.3, afin d’étudier numériquement le comportement d’un 
matériau à l’échelle monocristalline, en général, deux lois sont utilisées pour décrire la plasticité 
cristalline : une loi d’écoulement permettant de vérifier l’activation d’un système de glissement, et le 
cas échéant, de déterminer la vitesse de glissement de ce système ; en outre une loi d’écrouissage 
pour décrire le durcissement sur chaque système activé suite à un glissement, en prenant en compte 
l’évolution des défauts étendus créés au sein du matériau. 
 
La loi d’écoulement adoptée pour les matériaux à l’état irradié est identique à celle à l’état non-
irradié : le modèle de Cailletaud d’une manière simple [Hoc et al. (2001)], sous forme d'une loi 
puissance de type Norton, sans le terme d'écrouissage cinématique, cette étude ne s’intéressant qu’au 
chargement monotone :  
 


















                              Équation 2.7 
 
où s (s=1…12) est le numéro du système de glissement présenté dans le Tableau 1.11, n et K0 sont les 
paramètres de Norton qui caractérisent la viscosité. sc représente l'écrouissage isotrope, décrit par 
une évolution de la cission critique sur chaque système de glissement. sc
ss
eff    est la 
contrainte dite effective, pour décrire la viscosité, )(  si 0 , 0  sinon. 
 
Les lois d’écrouissage retenues sont basées sur l’évolution des densités de dislocations et/ou de 
boucles de Frank, pour les matériaux aux états non-irradiés et irradiés. Par conséquent, on va les 
présenter respectivement comme suit : 
 
2.2.1 Pour les matériaux à l’état non-irradié 
 
Il n’y a que les dislocations qui interviennent dans le durcissement du matériau. La cission critique 
s’écrit donc : 
 








ab   00                                  Équation 2.8 
 
avec u





su la matrice d’interaction entre dislocations, µ le module de cisaillement.  
 




On distingue que, 
0  est la contrainte de friction du réseau cristallin, qui dépend de la 
température et reste constante pour une température donnée, et 
  représente la contrainte 
athermique, qui décrit les interactions à longue distance dues à la présence des dislocations de forêt. 
 
La loi d’évolution de la densité de dislocations retenue est sous la forme classique, avec un terme 
de multiplication et un terme d'annihilation, en ajoutant une matrice d’interaction bsu qui possède la 
même forme que la matrice asu avec 6 coefficients indépendants, pour décrire l’interaction entre 
dislocations sur l’évolution de la densité de dislocations : 
 




























1                                         Équation 2.9 
 
où κ est le facteur de proportionnalité qui compte le nombre des obstacles franchis par une 
dislocation avant son arrêt, et gc est le facteur de proportionnalité qui dépend du mécanisme 
d'annihilation des dipôles de dislocations. 
 
2.2.2 Pour les matériaux à l’état irradié 
 
Les lois d’écrouissage retenues pour les matériaux à l’état irradié sont basées sur l’évolution des 
densités de dislocations et de boucles de Frank (boucles de dislocations fautées de type interstitiel 
créées sous irradiation). Les dislocations et les boucles de Frank interviennent simultanément dans le 
durcissement du matériau. Selon l’étude bibliographique dans la Section 1.4.3.3, la cission critique 
s’exprime soit par la racine carrée de la somme de deux mécanismes durcissants par dislocations et 
par boucles de Frank, soit par la somme des racines carrées de ces deux mécanismes durcissants : 
 
a. Modèle « la racine de la somme » 
 












c bab                       Équation 2.10 
 
où bL est la norme du vecteur de Burgers des boucles de Frank de 111
3
1
a , ϕL est le diamètre de 
boucles de Frank, αL est la force d’obstacle effective des boucles de Frank, p (p=1…4) représente le 
numéro du plan de glissement présenté dans le Tableau 1.11, p
L  est la densité de boucles de Frank 
sur le plan de glissement p. 
 
D’une part, la loi d’évolution de la densité de dislocations du matériau à l’état irradié adopte la 
même forme que celle dans le cas du matériau à l’état non-irradié, en rajoutant un terme décrivant 
l’interaction entre dislocations et boucles de Frank qui intervient dans la multiplication des 
dislocations, dont le mécanisme a été présenté dans la Section 1.3.1 : 
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                     Équation 2.11 
 
avec kdl le coefficient d’interaction effective entre dislocations et boucles de Frank. 
 
D’autre part, aucun consensus n’existant dans la littérature sur la formulation de la loi 
d’évolution de la densité des boucles de Frank pour les aciers inoxydables austénitiques à l’état 
irradié, la loi d’évolution de la densité de boucles de Frank retenue adopte donc la forme de la loi 
développée par Krishna [Krishna et al. (2010) et Krishna et De (2011)] : 
 
































                    Équation 2.12 
 
où A est l’aire d’annihilation des boucles de Frank qui est suggérée constante pour simplifier le 
problème étudié, et sat
L






  . 
Comme présenté dans la Section 1.2.3.6, on considère que la densité de boucles dans les canaux est 
très faible (balayage de l’ordre de 100%), et le reste du matériau non-déformé contient 100% de 
boucles de Frank par irradiation. Par conséquent, on utilise ici sat
L
  pour représenter la densité 
effective de dislocations à la saturation dans le matériau étudié, après le processus du balayage des 
boucles de Frank lors du glissement des dislocations. 
 
Notons que le balayage des boucles de Frank par les dislocations mobiles ne s’effectue que de 
façon « in-plane » (c’est-à-dire dans le plan de la boucle), par conséquent, les boucles dans le plan de 
glissement p ne peuvent qu’être défautées par les dislocations ayant glissé suivant les 3 systèmes de 
glissement s dans le même plan (  pplans ). 
 
b. Modèle « la somme des racines » 
 
Ce modèle utilise les mêmes paramètres que ceux du modèle précédent, mais avec un 
raisonnement différent : les deux mécanismes sont entièrement séparés, sous forme additive : 
 













bab                               Équation 2.13 
 
Cette fois-ci, en suggérant que les lignes de dislocation et les boucles de Frank défautées jouent 
respectivement un rôle dans la multiplication des dislocations, le libre parcours moyen total Ltot peut 
être considéré comme la moyenne harmonique des deux libres parcours LD et LL, comme suit :   
 






















et   avec ,
111              Équation 2.14 
 




Notons que ce type de moyenne harmonique des libres parcours a été utilisé dans le travail de  
Monnet [Monnet (2009)] pour identifier différentes interactions entre dislocations. Après le 
défautement d’une boucle de Frank, la boucle parfaite créée est incorporée dans la ligne de 
dislocation passante (Section 1.3.1). Pour cette raison, les facteurs de proportionnalité κD et κL 
peuvent être égaux. La loi d’évolution de la densité de dislocations du matériau à l’état irradié 
s’exprime alors comme : 
 


































                     Équation 2.15 
 
Par ailleurs, la loi d’évolution de la densité de boucles de Frank adoptée garde exactement la 
même forme que celle présentée dans Équation 2.12. 
 
En appliquant soit le modèle « racine de la somme » soit le modèle « somme des racines » pour 
un matériau à l’état irradié, si la densité (ou le diamètre moyen) de boucles de Frank vaut 0, on 
retrouve les équations d’un matériau non-irradié. 
 
2.3 Implémentation numérique des lois cristallines dans le 
code de calcul ZéBuLoN 
 
Avec les équations constitutives présentées précédemment, dans un premier temps, on souhaite 
implanter numériquement les lois cristallines en grandes déformations pour les matériaux non-irradié 
et irradié dans le code de calcul ZéBuLoN selon deux méthodes d’intégration des équations 
d’évolution :  
 Intégration explicite : Méthode de Runge-Kutta d’ordre 2 à pas adaptatif 
 Intégration implicite : Méthode de Newton 
 
Avant tout, un changement des variables sur les densités de dislocations et de boucles de Frank a 
été réalisé, d'une part, pour obtenir des variables internes adimensionnelles, d'autre part, pour avoir 
les ordres de grandeur similaires par rapport aux autres variables internes du système E  et s . Pour 
ce faire, on pose : 
 




















                                                       Équation 2.16 
 
En les remplaçant dans les formules concernées, on obtient :   
 
- pour les matériaux à l’état non-irradié (Équation 2.8 et Équation 2.9) : 
 








                                            Équation 2.17 
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                           Équation 2.18 
 
- pour les matériaux à l’état irradié : 
 
o Modèle « la racine de la somme » (Équation 2.10, Équation 2.11 et Équation 2.12) : 
 











rra                                         Équation 2.19 













































       Équation 2.20 










































et   avec ,   Équation 2.21 
 
o Modèle « la racine de la somme » (Équation 2.13, Équation 2.15) : 
 


















rra                                     Équation 2.22 













































      Équation 2.23 
 
Les variables internes {vi} à intégrer dans le cas d’un matériau non-irradié sont E , 
s et s
D
r  (i.e. 





r  (i.e. au total, 37 composantes pour ces 4 variables internes). Les expressions de 
s , de 
s
D
r  et de p
L
r  sont déjà données ci-dessus dans la loi d'écoulement et dans les lois d'évolution de la 
densité de dislocations et de la densité de boucles de Frank. E  peut être obtenue via sa définition, 
par : 
 




)(        Équation 2.24 
 
L’intégration d’une variable interne vi à l’instant t et pendant un incrément de temps Δt permet 
de fournir des informations nécessaires à l’instant t+Δt. Dans la suite de ce chapitre, les calculs 
mathématiques seront toujours détaillés pour les matériaux à l’état irradié, afin de présenter la 




problématique de façon générale. Le système d'équations différentielles à intégrer peut être établi par 


























































































































































)(  , en posant 
s
c
sx   . 
 
2.3.1 Méthode d’intégration explicite de Runge-Kutta 
 
L'idée de cette méthode est d'estimer la valeur suivante (yt+Δt) par la somme de la valeur actuelle 
(yt) et du produit de la taille de l'intervalle (h) par la pente estimée. Le schéma généralisé de la 











Dans le code de calcul ZéBuLoN, la méthode de Runge-Kutta met en œuvre une intégration 
explicite d'ordre 2 à pas adaptatif avec un "automatic time stepping" pour contrôler la précision et 
redécouper localement les pas de temps. La méthode RK2 (Runge-Kutta d'ordre 2) donne 2 
évaluations de l’ensemble des variables internes {vi} pendant un incrément de temps [t, t+Δt], ce qui 
permet de fournir un développement limité à l'ordre 2 : 
 









                     Équation 2.26 
 
L'implémentation de cette méthode d’intégration est relativement simple, car elle permet aux 
développeurs de ne fournir que la liste des équations différentielles sans se soucier d’entrer dans 
l’écriture et l’implémentation des dérivées partielles complexes. Cependant, l'intégration peut être 
gourmande en temps CPU. Il faut en général appliquer un grand nombre de pas pour limiter les 
erreurs. Dans le cadre de ma thèse, on utilise directement la routine RK sous ZéBuLoN pour réaliser les 
intégrations des variables internes. 
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2.3.2 Méthode d’intégration implicite de Newton 
 
La méthode de Newton (théta méthode avec θ = 1) consiste à résoudre un système d'équations 
non-linéaires appelées résidus. Un schéma totalement implicite est utilisé en évaluant les variables 
internes  
i
v  à chaque fin d’incrément de temps tk+1=tk+Δt. Après la linéarisation du système 
















































































































































Après avoir réalisé un développement limité à l'ordre 1 autour de la kième itération de la méthode 
de Newton, la linéarisation du système s’écrit : 
 
                                            
 

















vRR                 Équation 2.28 
 
Avec cette dernière, on peut établir les nouvelles valeurs des variables internes pour l'itération 
suivante : 
 



























































































































































































































































































































































































    Équation 2.29 
 




Finalement, toutes les variables internes {vi} prises en fin d’incrément peuvent s’exprimer par : 
 




  ,                                Équation 2.30 
 
On rappelle que, pour un acier inoxydable austénitique de structure CFC, il existe 12 systèmes de 
glissement s distribués dans 4 plans de glissement p. A l’état irradié, la matrice jacobienne, dans 
laquelle des dérivées partielles de chaque résidu par rapport à toutes les variables {vi} à intégrer 
compte une matrice carrée non-symétrique de 37*37 (9 termes pour E , 12 termes pour s , 12 
termes pour s
Dr , et 4 termes pour 
p
Lr ). Le détail des calculs des dérivées partielles des résidus est 
reporté dans l’Annexe I. 3. 
 
2.3.3 Algorithmes pour les méthodes d’intégration explicite et implicite 
 
Dans le cadre de ces travaux, on ne met en œuvre que les implémentations numériques des lois 
cristallines en grandes transformations. Ces lois cristallines ont été également implémentées en 
petites déformations dans le code de calcul ZéBuLoN, dont les détails ne seront pas présentés dans 
cette thèse. Afin d’expliquer les procédures de calcul, on précise ici les algorithmes principaux des 
intégrations locales pour la méthode de Runge-Kutta d’ordre 2 et pour la méthode de Newton aux 
pages suivantes (Tableau 2.1), en appliquant le formalisme présenté au-dessus, pour un incrément de 
temps passant de t à t+Δt. 
 
Afin d'intégrer la loi de comportement, dans le cadre des grandes transformations, il est 
important de choisir une approximation cinématique au cours d'un pas de temps pour évaluer le 
tenseur vitesse de déformation D . L'hypothèse faite dans notre modèle consiste à supposer que la 
vitesse des particules est constante au cours de l'incrément considéré. Ceci implique une variation 
similaire du gradient de déformation 

F  : 
 














               Équation 2.31 
 
L'approximation du chemin linéaire à vitesse constante provoque une variation de volume. Pour 




























nécessaire afin d'assurer qu'une incompressibilité plastique (sans variation de volume lors de la 
transformation plastique) est toujours garantie :    FE detdet   et   1det P . 
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Tableau 2.1 : Algorithme de l’implémentation numérique des lois cristallines aux états non-irradié et 
irradié. 
(0)  Vérification de l'incompressibilité plastique :    FE detdet   et   1det P  
(a)  Les entrées au début de l'incrément à l'instant t : )(tF , F  et {vi}(t) 
(b)  Tenseur de contrainte de Mandel :  e
GL
e
ECM :  
(c)  Cission résolue de chaque système de glissement :  ssss nmMNM  ::    
(d)  Cission critique de chaque système de glissement :  





c ra 0  




























rrarra   
(e)  Vitesse de glissement de chaque système de glissement :  scss  ,  



























































































































































      (g1) par la méthode de Runge-Kutta d'ordre 2 
      (g2) par la méthode de Newton 














































Tableau 2.1 (suite) : Les méthodes d’intégration local de RK2 et Newton. 
 
Il est à remarquer que selon la littérature [Weber et Anand (1990)], un grand nombre 
d'algorithmes existants [Kalidindi et al. (1992), Anand et Kothari (1996), Ling et al. (2005), Vincent 
(2009) et Nguyen (2010)] sont développés en estimant le nouveau tenseur gradient de la 
transformation plastique à l'instant t+Δt par le schéma d'Euler implicite (Euler forward Scheme) : 




Intégration explicite de RK  
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   1expexp 11     Équation 2.32 
 














PFE  (ou dit d'essai) 
par : 
 





































Pour éviter le risque d'imprécision du calcul ou encore d'un problème théorique à cause des 
valeurs propres non réelles dans le calcul de l'exponentiel lorsque 
p
L  est un tenseur non-symétrique, 
on a décidé de considérer E  comme une variable interne libre à intégrer dans toute la suite de nos 
calculs numériques, sans proposer une estimation en utilisant la méthode présentée ci-dessus. Par 
contre, à titre de comparaison, une implémentation avec cette approximation a été faite et est 
présentée dans l’Annexe I. 4. D’ailleurs, une démarche appliquant le schéma d'Euler implicite a été 
réalisée dans le code de calcul Cast3M, qui sera présentée dans la section suivante, afin de faire une 
comparaison des résultats entre les deux codes de calcul. 
 
Au cours de l’intégration locale, si l’intégration implicite échoue sur un point de Gauss (même 
après le découpage du temps), le calcul passe automatiquement à l’intégration explicite, afin de 
continuer le calcul, et la matrice tangente est évaluée par la méthode implicite en utilisant les 
incréments obtenus à partir de la méthode explicite. 
 
2.3.4 Résolution globale 
 
Pour obtenir une résolution du système d'équations au niveau global, qui régit la loi de 
comportement, les différentes matrices tangentes cohérentes pour la méthode d'intégration implicite 
adaptées à la formulation lagrangienne totale (Son développement a été présenté dans le rapport 
d’avancement de X. HAN [Han (2010)], non reproduite ici) et à la formulation lagrangienne 
réactualisée (Annexe I. 5) ont été développées. Concernant la méthode de type Runge-Kutta, il est 
possible d'utiliser des méthodes de perturbation pour évaluer la matrice tangente, ces méthodes 
peuvent cependant avoir un coût très important. 
 
Sur la résolution itérative, comme la matrice tangente pour la formulation lagrangienne totale 
basée sur le premier tenseur de Piola-Kirchhoff (PK1) s'écrit d'une façon non-symétrique, un solveur 
non-symétrique doit être utilisé afin de résoudre le système linéaire. Par contre, avec la formulation 
lagrangienne réactualisée, il suffit d'utiliser un solveur symétrique, dont l'application est plus efficace. 





adoptée pour toutes les simulations numériques. Un organigramme simplifié est présenté dans la 
Figure 2.2 : 
 












Figure 2.2 : Organigramme de l'implémentation numérique dans le code de calcul de ZéBuLoN. 
 
 
2.4 Implémentation numérique des lois cristallines dans le 
code de calcul Cast3M 
 
Basé sur les travaux de Vincent [Vincent (2009) et Vincent (2011)], dans lequel les 
implémentations d’une loi cristalline pour un matériau CC à l’état non-irradié avec les méthodes 
d’intégration de Runge-Kutta à pas adaptatif (RK2 ou RK4) et de Newton ont été réalisées dans le code 
de calcul Cast3M utilisé au sein du CEA, notre travail consiste à les modifier et élargir afin d’obtenir 
une loi cristalline implémentée dans Cast3M pour les matériaux CFC aux états non-irradié et irradié, 
avec ces deux méthodes d’intégration.  
 
Afin de simplifier nos implémentations, en gardant les 3 variables internes identiques ( s , sDr  et 
p
Lr ) à celles implantées dans ZéBuLoN, la variable interne E  a été remplacée par 
e
GL
E  (tenseur de la 
déformation élastique de Green-Lagrange). Cette modification permet d’appliquer le schéma d'Euler 
implicite et la notion du tenseur « trial » présenté précédemment [Anand et Kothari (1996)], qui a été 
implémenté dans le code Cast3M par L. Vincent [Vincent (2009) et Vincent (2011)]. Cette modification 
est également réalisée dans le code ZéBuLoN, les résultats obtenus montrent qu’il n’y a aucune 
influence sur le temps de calcul, ni sur l’exactitude de calcul, par rapport aux implémentations 
effectuées dans la Section 2.3. 
 
En utilisant le schéma d'Euler implicite et la notion du tenseur trial, on obtient : 
 



















Intégration  de la loi de comportement 
+  











Intégration explicite de Runge-Kutta Intégration implicite de Newton 









Résolution globale Formulation Lagrangienne réactualisée 
Solveur symétrique 
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Pour passer à la déformation élastique de Green-Lagrange, on calcule tout d'abord le tenseur des 
dilatations élastiques Cauchy-Green droit EEC
Te
  comme suit : 
 

























               Équation 2.35 
 
Le développement limité d'ordre 1 nous permet de donner : 
 










2                                     Équation 2.36 
 
En passant au tenseur de la déformation élastique de Green-Lagrange, on obtient finalement : 
 








                                      Équation 2.37 
où { } signifie la partie symétrique du tenseur. 
 
Comme les expressions des résidus des variables internes s , sDr  et 
p
Lr  ne présentent aucune 





























































































































































L'écriture des résidus nous permet de calculer leurs dérivées partielles par rapport aux variables 
internes, afin de construire une matrice jacobienne : 
 





















































































































































































































































































































E  est un tenseur symétrique. Par conséquent, pour chaque itération, il y a au total 
34 variables à intégrer : 6 composants pour le tenseur 
e
GL
E , 12 pour s , 12 pour sDr  et 4 pour 
p
Lr . On 
présente les détails de ces calculs dans l’Annexe I. 6. Les implémentations de la loi cristalline avec les 
méthodes d’intégration de Runge-Kutta et de Newton ont été réalisées au sein de l’Umat implicite. 
Dans le code de calcul Cast3M, à ce jour, il n'est pas possible de fournir une matrice tangente 
cohérente, car la matrice de rigidité élémentaire est évaluée au cours du temps via la matrice de 
rigidité élastique. Les variables servent à fournir la matrice tangente dans un appel classique à UMAT 
(e.g. dans le code Abaqus) ne sont pas utilisées dans le reste du code Cast3M. 
 
 
2.5 Tests pour valider les implémentations numériques 
 
Après avoir implémenté le modèle cristallin dans les codes de calcul ZéBuLoN et Cast3M, afin de 
nous assurer que le formalisme en grandes transformations pour les matériaux CFC et les 
implantations pour les deux méthodes d'intégration sont correctes, une série de tests sur un 
monocristal ont été effectués. Avant tout, les constantes d'élasticité ont été analytiquement calculées 
et numériquement validées sous ZéBuLoN. Puis une vérification des systèmes de glissement activés et 
des facteurs de Schmid est réalisée. Pour finir, on compare les résultats obtenus par ces deux 
méthodes d'intégration dans les deux codes de calcul, selon les tests de traction simple et un test de 
glissement simple, afin de valider les implémentations numériques. 
 
2.5.1 Elasticité cristalline 
 
Le cristal de fer austénitique (fer-γ) présente une forte anisotropie élastique dans la réalité 
[Huntington, 1958]. Sur le comportement mécanique macroscopique du matériau, l'effet de l'élasticité 
anisotrope est souvent négligé. Cependant, pour étudier la rupture ductile du monocristal, il est 
intéressant d'ajouter l'élasticité anisotrope dans le modèle à l'échelle cristalline, afin d'obtenir des 
résultats plus précis. Une estimation autocohérente inverse est appliquée pour calculer 
analytiquement les constantes d’élasticité, ensuite ces valeurs sont vérifiées et validées par les 
simulations numériques sur un agrégat polycristallin. 
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2.5.1.1 Calcul analytique des constantes d’élasticité 
 
Hypothèses : 
- Agrégat polycristallin avec un désordre parfait au sens de Kröner [Kröner (1986)] ; 
- Les aciers austénitiques inoxydables (304/316) comportent une seule phase d'austénite γ. La 
petite quantité de ferrite α est négligée ; 
- Elasticité cubique à l'échelle monocristalline ; 
- Influence de la température sur le facteur d'anisotropie élastique négligeable. 
 
Avec les hypothèses ci-dessus, il est possible de remonter au calcul des modules d'élasticité du 
monocristal qu’on connaît mal entre 280°C et 380°C, à partir du comportement élastique 
macroscopique supposé isotrope. Selon les données dans la littérature d’EPRI [Tang (2004)], le module 
d'Young E et le coefficient de Poisson υ pour les aciers austénitiques inoxydables de la série 300 
peuvent être calculés à partir des relations présentées dans le Tableau 2.2. Pour les tests à 330°C, on 
obtient E ≈ 173GPa et υ ≈ 0.316. 
 
Module d’Young E = f(T en °C) 200379.5 - 81.221 * T 
Coefficient de Poisson υ = f(T en °C) 0.2921 + 0.00007169 * T 




Tableau 2.2 : les expressions des module d’Young, coefficient de Poisson et module de cisaillement en 
fonction de la température [Tang (2004)]. 











, on peut obtenir respectivement le module 
d'élasticité hydrostatique (ou de compressibilité) et le module de cisaillement à l'échelle 















Pour un polycristal formé de grains de structure cubique, le comportement élastique est défini 
par : 
 




avec Ka = Λ – J, Kb = I – Λ et Λ = 333322221111 eeeeeeeeeeee   dans une 





J + 2~ K. L'estimation autocohérente correspondant à un milieu C0 dont le comportement est 
celui du milieu homogène équivalent. En prenant en compte la compressibilité des cristaux, on peut 
obtenir une équation pour l'estimation autocohérente du module de cisaillement [Bornert et al. 
(2001)] : 
 
                                    0643498 23  baACabACaAC kkk           Équation 2.39 
 




Ici, le module de compressibilité est déterminé exactement par kk
~
 . On suppose que le module 
de cisaillement par l'approche autocohérente AC  est une bonne estimation du module de 
cisaillement macroscopique ~ . 
 
Puisque une élasticité cubique peut être utilisée pour les matériaux CFC, le tenseur d'élasticité 







































Les relations qui lient les coefficients à déterminer C11, C12 et C44 avec les modules d'élasticité du 




































Avec ces relations, l'estimation autocohérente du module de cisaillement [Hill (1965)] peut 
s'exprimer comme : 
 




 CCCCCCCCCC ACACAC   
 
On considère que le facteur d'anisotropie élastique pour les aciers austénitiques de série 300 est 

















On obtient finalement les constantes d’élasticité : 
 
C11 (GPa) C12 (GPa) C44 (GPa) 
198.6 136.2 104.7 
 
 
2.5.1.2 Validation par la simulation numérique par éléments finis 
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En s'inspirant des données issues de [Ledbetter, 1981], pour les aciers inoxydables 316, le facteur 
d'anisotropie élastique est relativement constant : a=3.51±0.19. De plus, un autre coefficient 
1112
CCy   est aussi relativement constant : y = 0.642 ± 0.037. Selon notre calcul analytique présenté 
ci-dessus, les résultats obtenus sont en accord avec les valeurs données dans ce rapport. 
 
Afin de valider numériquement les coefficients d'élasticité obtenus, les tests sur un agrégat 
polycristallin avec des grains élémentaires cubiques ont été réalisés. L'agrégat contient 8000 grains 
(20x20x20) avec les éléments c3d20 (Figure 2.3). Les orientations cristallines sont obtenues à partir  
de tirages aléatoires des angles d'Euler (
21
,,   ). Une formulation en petite déformation et un 
comportement élastique linéaire du matériau sont appliqués. Les conditions aux limites KUBC 
(déformation imposée) et SUBC (contrainte imposée) sont utilisées respectivement. Les résultats 
déterminés sont présentés dans le Tableau 2.3. 
 
 
Figure 2.3 : Agrégat polycristallin constitué de 8000 grains élémentaires cubiques, avec les 
orientations cristallines aléatoires. 
 
  KUBC SUBC 
Tirage 1 
κ (GPa) 157 157 
μ (GPa) 69.0 67.1 
Tirage 2 
κ (GPa) 157 157 
μ (GPa) 68.4 66.7 
Tableau 2.3 : Module de compressibilité et module de cisaillement calculés avec les conditions aux 
limites en contrainte homogène au contour (SUBC) ou en déformation homogène au contour (KUBC), 
pour 2 tirages des orientations cristallines aléatoires. 
 
Les modules de cisaillement effectifs obtenus sont très proches de la valeur utilisée dans 
l'estimation autocohérente ( k
~
 = 157GPa et ~  = 66GPa). Par conséquent, l'hypothèse de la validité de 
l'estimation autocohérente est vérifiée. Dans tout ce qui suivra, sauf indication contraire, les 
coefficients d'élasticité calculés ci-dessus vont être utilisés. 
 




2.5.2 Tests simples pour les matériaux non-irradié et irradié sous ZéBuLoN 
 
Cinq orientations cristallographiques représentatives (  001 ,  111 ,  011 ,  012  et  251 ) sont 
choisies à l'aide de la projection stéréographique faisant apparaître les systèmes de glissement, selon 
la convention de Schmid-Boas (Figure 2.4), afin de vérifier théoriquement les différentes conditions 
d'activation (glissement simple, glissement double et glissement multiple).  
 
 
Figure 2.4 : 5 points de tests de traction simple présentés sur la projection stéréographique selon la 
convention de Schmid-Boas. 
 
Les simulations de traction simple et de glissement simple (pour éviter l'ambiguïté, ici le 















F . Cette 
terminologie ne concerne pas l’activation d’un seul système de glissement) sont réalisés sur un 
élément fini cubique c3d8 (élément en 3 dimensions avec 8 nœuds et 8 points de Gauss) à 
interpolation linéaire du champ de déplacement de dimension (1x1x1) mm3 (Figure 2.5). Toutes les 
conditions d'essais et les paramètres utilisés (pas encore identifiés) sont précisés dans le Tableau 2.4 
et le Tableau 2.5.  
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Au niveau de la loi de comportement, suite à la recherche bibliographique selon [Krishna et al. 
(2010) et Krishna et De (2011)] sur les lois de comportement des matériaux irradiés de structures CFC 
et CC à l’échelle cristalline, le modèle « la racine de la somme » est appliqué. Ce modèle sera 
prioritairement utilisé pour identifier les paramètres du modèle dans la suite de la thèse. On note ici 
que bD et bL sont respectivement les vecteurs de Burgers qui valent 2.54Å et 2.08Å selon la littérature 
[Pokor (2004b)], les paramètres de Norton sont choisis afin d’obtenir une faible viscosité, la densité 
initiale de dislocations ρDini (resp. de boucles de Frank ρLini) sont données par système de glissement 
(resp. par plan de glissement) en supposant que les dislocations (resp. les boucles de Frank) soient 
uniformément distribuées dans le matériau, la matrice d’interaction asu utilise les valeurs présentées 
dans le Tableau 1.15, et la matrice d’interaction bsu prend une forme simplifiée avec b=0 si s=u et b=1 
sinon, pour retrouver la formule utilisée dans [Hoc et Forest (2001)]. Les paramètres de Norton ont 
été choisis afin d’avoir une très faible dépendance de la vitesse, pour évaluer la performance des 
implémentations numériques. Les conditions aux limites sont construites selon la direction de 
traction. Les maillages initiaux et déformés sont reportés dans l’Annexe I. 7.  
 
 Tractions simples Glissement simple 
Orientation 
cristalline 
X3  001  
X1  100  
X3  111  
X1  110  
X3  011  
X1  101  
X3  012  
X1  100  
X3  251  
X1  210  
X3  001  
X1  100  
Chargement Déplacement imposé selon X3 à la face {z=1} 
Déplacement imposé 
selon X1 à la face {z=1} 
Conditions aux 
limites 
{z=0} : Uz=0 ; {y=0} : Uy=0 ;  
{x=0} : Ux=0 ; {x=1} : mpc suivant 
Ux ; {y=1} : mpc suivant Uy 
{z=0} : Uz=0 ; 
{x=0} : Ux=0 ;  
O : Uy=0 
{z=0} : Uz=0 ; 
O : Ux=Uy=0 ; 
A : Uy=0 
{z=1} : Uy=Uz=0 ; 
{z=0} : Ux=Uy=Uz=0 




 400%  
Tableau 2.4 : Les tests simples réalisés pour les simulations de traction et de glissement simple sur un 
élément fini. mpc : « Multi-Point Constraint » – les dégrées de liberté d’un groupe de nœuds sont 
égales suivant une direction donnée. 
 
C11 (GPa) C12 (GPa) C44 (GPa) µ (GPa) n K0 (MPa.s
1/n
) 
198.6 136.2 104.7 65.6 15 1 















1 e23 2.3 e-9 0.35 1 e8 0.5 e23 1 e-5 
a1 a2 a3 a4 a5 a6 
0.124 0.124 0.07 0.625 0.137 0.122 
b1 b2 b3 b4 b5 b6 
0 1 1 1 1 1 
Tableau 2.5 : Liste des paramètres matériaux pour la simulation numérique sur un élément fini (état 
non-irradié). 
 
2.5.2.1 Vérification de la loi de Schmid via les tests de traction simple 
 
Au début du test, les cissions résolues initiales pour tous les systèmes de glissement sont les 
mêmes, ceci implique que le système qui possède le facteur de Schmid le plus grand est activé en 
premier. Les résultats des tests de traction sont présentés dans le Tableau 2.6. 
 




Les activations des systèmes de glissement primaires sont cohérentes avec leurs positions sur la 
projection stéréographique. L’activation du système de glissement secondaire pour une traction 
suivant  251  a été vérifiée dans les thèses de Tabourot et de Saai [Tabourot (1992) et Saai (2007)]. Les 




Direction de traction 
(X3) 
 001   111   011   012   251  
Nombre de systèmes 
activés 
8 6 4 2 1 
Noms des systèmes 
activés 
B4, B2, D4, D1, 
A2, A3, C3, C1 
D1, D6, A6, 
A3, C3, C1 
B4, B5, 
A6, A3 
B4, A3 B4 
Système de 
glissement secondaire 
- - - - C1 
















Tableau 2.6 : Les systèmes de glissement activés et les facteurs de Schmid pour les tests de traction 
simple. 
 
2.5.2.2 Glissement simple sans écrouissage 
 
Après avoir vérifié la loi de Schmid en faisant les tests de traction simple, on souhaite vérifier les 
modèles explicite et implicite par un test de glissement simple quand aucun écrouissage n'est 
introduit, avec une matrice d'interaction isotrope 1654321  aaaaaa . La Figure 2.6 
présente la réponse du monocristal, lors d'un glissement simple. En comparant avec les courbes 
montrées dans [Besson et al. (2001)], on trouve la même forme de comportement périodique. Au 
cours d'une rotation sans fin du réseau cristallin, certains systèmes de glissement sont successivement 
activés, désactivés et réactivés. Cependant, le nombre total des systèmes de glissement actifs reste 
toujours égal à 8. Avec les méthodes d'intégration explicite et implicite, les courbes montrent une 
parfaite cohérence (Figure 2.6). 
 
 
Figure 2.6 : Les courbes de contrainte de glissement en fonction de la déformation pour le test de 
glissement simple, avec les 2 méthodes d'intégration. 
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2.5.2.3 Comparaison des résultats obtenus par les deux méthodes d’intégration 
 
Avant de comparer les deux méthodes d'intégration, on décide de choisir le tenseur de 
contrainte de Mandel M  (par rapport au tenseur de contrainte PK2 e  qui est défini dans l’Équation 
2.4), du fait de sa précision, pour calculer la cission résolue τs. On note que ce choix est valable pour 
tous les calculs numériques concernés dans ce rapport. Les calculs en utilisant les tenseurs de Mandel 
et de PK2 en explicite et en implicite ont été réalisés pour tous les tests de traction simple et de 
glissement simple. Les résultats montrent que l'erreur absolue est toujours inférieure à 0.3%. De plus, 
l'utilisation de l'un ou l'autre de ces deux tenseurs ne pose pas de problème sur l'activation et la 
désactivation des systèmes de glissement.   
 
Tous les paramètres de calcul pour les deux méthodes d'intégration sont choisis identiques pour 
pouvoir comparer la précision et la performance de ces deux méthodes. Les critères de convergence 
sont donnés dans le Tableau 2.7. 
 
*Integration runge_kutta 10-5 
*Integration theta_method_a θ=1 10-12 max_iteration=250 
Tableau 2.7 : Les critères de convergence pour la méthode explicite RK2 et pour la méthode implicite 
de Newton (théta méthode). 
 
Les résultats de ces simulations sont assez remarquables. Avec la méthode d'intégration 
implicite, les courbes de traction obtenues pour les états non-irradié et irradié suivant  001 ,  111 , 
 011 ,  012  et  251  sont illustrées respectivement sur les Figure 2.7(a) et (b). Leurs systèmes activés 
et les facteurs de Schmid (Tableau 2.6) correspondent bien aux calculs analytiques. De plus, les 
résultats obtenus pour les directions de traction  011 ,  012  et  251  avec la méthode explicite ont été 
également présentés sur ces figures, ils montrent de très bonnes cohérences avec ceux obtenus par la 
méthode implicite. Il est à noter que dans le cas où la direction de traction suit l’orientation 
cristallographique  251 , un seul système (i.e. système primaire) est initialement activé. Suite à une 
rotation du réseau cristallin, un autre système (i.e. système secondaire) est également activé. Le 
changement du nombre de systèmes activés provoque un point angulaire (non-dérivable) de la courbe 
de traction en ce point-là. 
 
Par contre, avec la méthode d’intégration explicite (et parfois avec la méthode d’intégration 
implicite), pour les tests de traction simple avec un "grand" nombre de systèmes de glissements 
activés (i.e. 8 pour  001  et 6 pour  111 ), une instabilité numérique apparaît lors de ces calculs (Figure 
2.8(a) et (b)). Cette instabilité de calcul provoque une bifurcation de glissements plastiques, qui peut 
se traduire par un glissement ayant lieu préférablement suivant un système de glissement activé par 
rapport à l’autre (initialement activé) situé dans le même plan de glissement (Figure 2.9(a) et Figure 
2.10(a)). Par conséquent, la moitié de systèmes activés se désactivent simultanément (i.e. 4 au lieu de 
8 pour  001  et 3 au lieu de 6 pour  111 ), et l’autre moitié glisse plus rapidement pour atteindre le 
bon niveau du glissement plastique cumulé. La bifurcation des glissements plastiques provoque 
également une bifurcation de densités de dislocations correspondante (Figure 2.9(b) et Figure 
2.10(b)). Le phénomène de bifurcation numérique a été également constaté dans les modèles 
cristallins implémentés dans les codes de calcul Cast3M (qui sera présenté dans la section suivante) et 
Code Aster [Rupin et al. (2011)].  
 




           
(a)                                                                                      (b) 
Figure 2.7 : L’évolution de la contrainte vraie en fonction de la déformation conventionnelle pour les 
tests de traction simple suivant différentes orientations cristallographiques. Les résultats obtenus par 
la méthode d’intégration implicite sont présentés en couleur et ceux obtenus par la méthode 
d’intégration explicite sont présentés par traits noirs fins en pointillé. (a) Etat non-irradié, (b) état 
irradié. 
 
           
(a)                                                                                      (b) 
Figure 2.8 : L’évolution de la contrainte vraie en fonction de la déformation conventionnelle pour les 
tests de traction simple pour les directions de traction [001] et [111], avec les méthodes d’intégration 
explicite et implicite. (a) Etat non-irradié, (b) état irradié. 
 
Ce type d'instabilité numérique a été remarqué et discuté dans [Forest (1998)], en faisant une 
analyse de la bifurcation en fonction des coefficients de l'écrouissage latent. D’après une analyse 
numérique avec notre modèle, on remarque que ce résultat dépend de la matrice d'interaction asu et 
de la viscosité introduites dans la loi d’écoulement. Pour une matrice d'interaction supposée isotrope 
(e.g. a1=a2=a3=a4=a5=a6=a) ou dans le cas où les coefficients de l'écrouissage latent sont identiques et 
inférieurs au coefficient de l'auto-écrouissage (e.g. (a2=a3=a4=a5=a6=aLatent)<(a1=aauto)), l'instabilité de 
calcul disparaît quelle que soit la viscosité. Dans tous les autres cas, pour un modèle plastique ou très 
peu viscoplastique, on peut constater un phénomène d’instabilité numérique due à l’accumulation des 
erreurs lors de calculs numériques. Si on maintient la matrice d'interaction identifiée à partir de la 
DDD (a1=0.124, a2=0.124, a3=0.07, a4=0.625, a5=0.137, a6=0.122), le phénomène de bifurcation se 
stabilise et tend à disparaître tant qu'on augmente progressivement le paramètre de Norton K0. La 
cause est relativement simple : lorsque la sensibilité à la vitesse du modèle augmente, l'écoulement 
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viscoplastique peut "franchir" plus facilement la frontière du domaine d'élasticité initial, ce qui permet 
de réduire, même d’éliminer le problème de l'instabilité lors de la compétition entre différents 
systèmes de glissement activés. Sur les Figure 2.11(a) et (b), on montre la contrainte de traction 
rationnelle en fonction de la déformation conventionnelle, pour différentes matrices d’interaction asu 
et paramètres de Norton K0. Des calculs supplémentaires suivant la direction de traction [001] ont été 
réalisés sur un petit agrégat monocristallin qui possède 27 (3x3x3) éléments finis cubiques c3d20r 
(élément quadratique réduit). Les mêmes chargements et conditions aux limites ont été appliqués. 
Une bifurcation numérique a été observée avec la méthode explicite, ainsi qu’avec la méthode 
implicite. Ce phénomène peut être également amélioré en utilisant les moyens décrits ci-dessus 
(Figure 2.12). 
 
Après avoir identifié le phénomène de bifurcation numérique, avec notre modèle pour les 
matériaux à l’état irradié, on peut également observer un durcissement suivi par un adoucissement 
pour chaque orientation cristallographique (Figure 2.7(b) et Figure 2.8(b)). A la suite de 
l’adoucissement, un durcissement est observé, car la stabilisation de la densité de boucles de Frank 
est stabilisée (à ρL
sat) (Figure 2.10(c)) et la densité de dislocations augmente  de façon continue. 
 
                            
(a)                                                                                      (b) 
Figure 2.9 : Le phénomène de bifurcation numérique observé suivant la direction de traction [001], 
pour le matériau à l’état non-irradié. (a) les glissements plastiques, (b) les densités de dislocations. 
 
 
(a)                                               (b)                                                             (c)    
Figure 2.10 : Le phénomène de bifurcation numérique observé suivant la direction de traction [001], 
pour le matériau à l’état irradié. (a) les glissements plastiques, (b) les densités de dislocations, (c) les 
densités de boucles de Frank. 




             
(a)                                                                                      (b) 
Figure 2.11 : Les facteurs qui influencent le phénomène de bifurcation : (a) la matrice d’interaction asu, 
(b) le paramètre de Norton K0. 
 
 
Figure 2.12 : L’observation de bifurcation numérique sur un agrégat monocristallin avec 27 éléments 
finis cubiques c3d20r. Ce phénomène peut être amélioré soit par l’utilisation d’une matrice 
d’interaction isotrope, soit par l’augmentation du paramètre de Norton K0. 
 
2.5.2.4 Analyse des paramètres du modèle 
 
Avant de commencer l’identification des paramètres pour les états non-irradié et irradié, il est 
indispensable de réaliser une analyse des paramètres pour notre modèle cristallin complexe, afin de 
connaître le rôle et la sensibilité de chaque paramètre sur la réponse contrainte-déformation. Les 
calculs numériques sont effectués sur un élément fini linéaire c3d8 (élément hexaédrique avec 8 
nœuds), sollicité en traction suivant l’orientation cristallographique [001]. Les conditions aux limites et 
de chargement sont les mêmes que celles présentées précédemment dans le Tableau 2.4, et les 
paramètres de référence sont ceux données dans le Tableau 2.5. Les fonctions et la sensibilité de 
chaque paramètre analysé sont illustrées respectivement sur la Figure 2.13 et listées dans le Tableau 
2.8. Les paramètres de viscosité (n et K0) n’ont pas été analysés, puisque leurs valeurs seront fixées 

















  et ini
p
L
r ), ce qui rendra complexe la phase d’identification. En raison de la complexité de 
notre modèle avec un grand nombre de paramètres, la connaissance des effets de chaque paramètre 
devient très importante avant de commencer l’identification des paramètres. 
 
        
(a)                                                                                (b) 
      
(c)                                                                                 (d) 
Figure 2.13 : Analyse des paramètres du modèle. 
 












r ↗   limite d’élasticité ↗ ; taux d’écrouissage ↔ - 












r ↗   limite d’élasticité ↗ ; adoucissement ↗ ; taux d’écrouissage ↘ ++ 








K ↗   limite d’élasticité ↔ ; adoucissement ↘ ; taux d’écrouissage ↗ - 
L
A  LA ↗   limite d’élasticité ↔ ; taux d’adoucissement ↗ ; taux d’écrouissage ↔ + 
Tableau 2.8 : Fonctions et sensibilité de chaque paramètre analysé. 




2.5.2.5 Calculs réalisés avec les angles d’Euler 
 
Les calculs effectués dans la section précédente utilisent la base de la projection 
cristallographique pour définir des directions de traction par les indices de Miller (e.g. [111]) selon 
différentes orientations cristallographiques. Un autre moyen en appliquant les angles d’Euler avec la 
convention de Bunge [Bunge (1965) et Bunge (1982)] (rappelées dans la Section 1.4.2) est souhaité 
pour vérifier les calculs numériques, et surtout pour réaliser les tests sous Cast3M, car ce code de 
calcul accepte uniquement l’utilisation des angles d’Euler pour représenter une orientation cristalline. 
 
La méthode géométrique permettant d’exprimer une orientation cristallographique par les 
angles d’Euler est présentée dans l’Annexe I. 8. D’après cette méthode, les orientations cristallo-




X3  001  
X1  100  
X3  111  
X1  110  
X3  011  
X1  101  
X3  012  
X1  100  
X3  251  
X1  210  
Angles d’Euler en 
degré  
(ϕ1, Φ, ϕ2)  
(0, 0, 0) (135, 54.7, 120) (180, 45, -90) (180, 26.6, 180) (-153.4, 24.1, 180) 
Tableau 2.9 : Angles d’Euler correspondent à différentes orientations cristallographiques données. 
Passage du repère global au repère cristallin. 
 
Notons que dans les codes de calcul ZéBuLoN et Cast3M, la matrice de rotation est définit en 
passant du repère cristallin du matériau au repère global. Par conséquent, il faut inverser l’ordre et le 
signe des 3 angles d’Euler présentés ci-dessus par (-ϕ2, -Φ, -ϕ1). Après avoir réalisé les tests simples sur 
un élément fini, il est vérifié que les résultats obtenus avec les deux façons de définir une orientation 
cristallographique sont exactement les mêmes. 
 
2.5.3 Comparaison des résultats obtenus par ZéBuLoN et par Cast3M 
 
Les calculs réalisés sous Cast3M sont basés sur une modification des implantations numériques 
des lois cristallines pour les matériaux CC avec les méthodes d’intégration implicite et explicite faites 
par L. Vincent [Vincent (2009) et Vincent (2011)], présentées dans la Section 2.4. La seule différence 
concernant les implémentations numériques dans les codes Cast3M et ZéBuLoN est le choix de la 
variable interne pour présenter la déformation élastique ( e
GL
E  au lieu de E ). 
 
La performance de l’implémentation sous ZéBuLoN apparaît meilleure que celle sous Cast3M au 
niveau du temps de calcul. Avec les paramètres de Norton (K0=1 et n=15), les calculs avec Cast3M 
présentent souvent des divergences, surtout à l’état irradié où l’intégration est beaucoup plus difficile. 
Ce fait nous oblige à augmenter la viscosité du modèle à K0=10 et n=15 pour le matériau irradié, afin 
de réaliser des tests en comparant avec les résultats obtenus par ZéBuLoN par la méthode implicite 
qui sont choisis comme références. Toutes les autres valeurs de paramètres sont maintenues. Les 
calculs sont effectués à 10% de déformation pour les directions de traction suivant les orientations 
cristallographiques  001 ,  111 ,  011  et  012 , mais à 15% de déformation pour l’orientation  251 , 
afin d’observer l’activation du système de glissement secondaire. Les maillages (toujours sur un seul 
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élément fini cubique linéaire), les chargements et les conditions aux limites sont identiques entre les 
deux codes de calcul.  
 
Les Figure 2.14 et Figure 2.15 présentent les comparaisons des courbes de traction obtenues par 
ZéBuLoN et Cast3M, avec la méthode d’intégration implicite de Newton, pour les matériaux non-
irradié et irradié, respectivement. Il est à remarquer que l’instabilité numérique est également 
observée dans le code Cast3M pour les cas  001 et  111 , avec la méthode d’intégration de Runge-
Kutta, comme présentée dans la Section 2.5.2.3.  
 
D’après cette analyse, un très bon accord est trouvé entre les implémentations dans les codes de 
calcul ZéBuLoN et Cast3M, avec les deux méthodes d’intégration.   
 
 
Figure 2.14 : Comparaison des résultats obtenus avec la méthode d’intégration implicite entre 
ZéBuLoN et Cast3M, pour un matériau à l’état non-irradié, avec K0=1 et n=15. 
 
 
Figure 2.15 : Comparaison des résultats obtenus avec la méthode d’intégration implicite entre 








2.6 Bilan et conclusions partielles 
 
Les implémentations numériques des lois cristallines pour les matériaux à l’état non-irradié et 
irradié ont été effectuées, avec deux méthodes d’intégration (implicite de Newton et explicite de 
Runge-Kutta), et dans deux codes de calcul (ZéBuLoN et Cast3M). 
 
Les constantes d’élasticité cubique ont été calculées analytiquement et validées numériquement. 
Les fonctions et la sensibilité de chaque paramètre du modèle ont été analysées. Les tests simples sur 
un élément fini cubique linéaire suivant différentes orientations cristallographiques ont été réalisés. 
Les comparaisons des résultats obtenus par ZéBuLoN et Cast3M pour les matériaux aux états non-
irradié et irradié présentent une bonne cohérence.  
 
Un phénomène de bifurcation à cause de l’instabilité numérique a été observé lors de certains 
calculs, surtout pour ceux conduisant à un « grand » nombre de systèmes de glissement activés 
simultanément. Ce phénomène apparaît plus souvent avec la méthode explicite qu’avec la méthode 
implicite. Deux origines ont été identifiées : (i) la forme de la matrice d’interaction asu et (ii) la viscosité 
introduite dans le modèle (n et K0). L’augmentation de la viscosité ou la diminution de l’anisotropie de 
la matrice asu permet de réduire ou même de faire disparaitre le phénomène de bifurcation. 
Cependant pour notre étude, la matrice asu est fixée par les résultats issus de la DDD. Notons que le 
phénomène de bifurcation a été analysé dans la littérature [Hill (1966) et Forest (1998)]. 
 
Pour conclure, le modèle cristallin et les implémentations numériques ont été validés pour la 









































































Après avoir étudié l’influence des paramètres du modèle cristallin, cette partie est consacrée à 
leur identification. La procédure standard liée à une approche multi-échelle serait d’identifier les 
paramètres du modèle cristallin à partir du comportement expérimental d’un monocristal puis de 
valider cette identification en comparant le comportement simulé d’un agrégat polycristallin à une 
courbe de traction obtenue à partir d’une éprouvette de traction standard. A notre connaissance, 
aucune donnée expérimentale relative au comportement d’un monocristal d’acier inoxydable n’est 
disponible à la température d’intérêt (330°C), que ce soit à l’état non irradié ou à l’état irradié. Il existe 
des courbes de traction sur les monocristaux d’acier 316L avec différentes orientations 
cristallographiques ([001], [111] et [123]) à la température ambiante, dans la littérature [Karaman et 
al. (2001)]. Ces courbes de traction ne sont pas utilisées pour identifier les paramètres de la loi 
cristalline, car la densité de dislocations n’est pas disponible, et surtout car les essais sont réalisés à 
une température très inférieure 330°C. 
 
Les paramètres du modèle cristallin sont donc identifiés à partir d’une part des courbes de 
traction existantes dans la littérature, et d’autre part des données microstructurales (densités et 
diamètres des dislocations initiales et des boucles de Frank) correspondantes. Dans le cadre de ce 
travail, les efforts d’identification ont porté sur l’acier 304 Hyp, compte tenu de l’application de ce 
travail à la fragilisation due au gonflement (la formation des cavités apparait plus tôt dans l’acier 304 
Hyp que dans l’acier 316 E (Section 1.2.3.3)). Les températures d’irradiation et d’essai sont fixées à 
330°C. Les lois cristallines pour les aciers inoxydables austénitiques non-irradié et irradié sont 
présentées dans la Section 2.2. Les données existantes à une température donnée pour une vitesse de 
déformation fixée ne permettent pas d’identifier pleinement les paramètres de Norton, surtout en 
présence du phénomène de vieillissement dynamique qui peut apparaitre à l’état non irradié pour 
cette température (Section 1.1). La description de ce phénomène nécessiterait des équations 
constitutives plus complexes mais comme ce phénomène n’est pas observé à l’état irradié, le choix a 
été fait de ne pas le prendre en compte dans notre étude.  Les paramètres de Norton (n=15 et K0=10) 
sont choisis avec deux objectifs : (i) garantir une faible dépendance de la vitesse introduite dans le 
modèle comme observé expérimentalement à cette température ; (ii) diminuer au mieux l’instabilité 
numérique lors des calculs. La matrice d’interaction asu est choisie identique à  celle présentée dans le 
Tableau 1.15, obtenue par G. Monnet par simulations de DDD pour une matériau CFC. Du fait du 
manque de connaissance, la matrice d’interaction bsu prend la forme la plus simple donnée dans le 
Tableau 2.5. Les constantes d’élasticité sont égales à celles obtenues dans la Section 2.5.1. Toutes les 







 CHAPITRE 3 : Identification des paramètres du modèle 
 84 
 
Température (°C) E (GPa) υ bD (Å) bL (Å) µ (GPa) 
330 173 0.32 2.54 2.08 66 
C11 (GPa) C12 (GPa) C44 (GPa) n K0 (MPa.s
1/n
) 
199 136 105 15 10 
a1 a2 a3 a4 a5 a6 
0.124 0.124 0.07 0.625 0.137 0.122 
b1 b2 b3 b4 b5 b6 
0 1 1 1 1 1 
Tableau 3.1 : Coefficients fixés pour le comportement du modèle cristallin. 
 
 
3.1 Données expérimentales liées à la microstructure 
 
Les seules données disponibles dans la littérature ouverte qui correspondent au cadre de cette 
étude sont celles publiées dans les travaux de C. Pokor [Pokor et al. (2004a) et Pokor et al. (2004c)], 
dans lesquels on peut trouver les courbes de traction pour un acier 304L Hyp irradié à différentes 
doses dans le réacteur OSIRIS (spectre  comparable à celui d’un  REP) (Figure 3.1). Les données 
comprennent également l’évolution quantitative de la densité et de la taille de boucles de Frank. La 
vitesse de déformation des essais de traction est 3 10-4s-1. De plus, l’évolution quantitative de la 
densité initiale de dislocations a été présentée dans la Figure 1.16(b) de la Section 1.2.3.1, issue de 
[Pokor et al. (2004c)]. Par ailleurs pour compléter ces données, une courbe de traction pour une dose 
de 13dpa dans les mêmes conditions d’irradiation et d’essai a été fournie sans les données 
microstructurales [Pokor (2012)]. Les densités et les tailles de boucles de Frank pour cette dose ont 
été obtenues à partir de celles reportées à 20dpa pour une irradiation à 300°C dans le réacteur à 
spectre rapide BOR-60. L’utilisation de ces données est justifiée par le fait que d’une part, la 
microstructure d’irradiation (e.g. boucles de Frank) observée dans les aciers de type 304L Hyp pour 
une température autour de 300°C est très comparable dans les réacteurs à spectre mixte (REP ou bien 
OSIRIS) et à neutrons rapides (BOR-60), et d’autre part, que la saturation du comportement 
mécanique est atteinte pour ces doses (Section 1.2.2). Toutes les données expérimentales de la 
microstructure sont présentées dans le Tableau 3.2. 
 
 
(a)                                                                           (b) 
Figure 3.1 : Courbes de traction expérimentales pour un acier 304L Hyp irradié à différentes doses 
dans le réacteur OSIRIS, avant la correction du module d’Young. La vitesse de déformation est 3 10-4s-1. 
Les températures d’irradiation et d’essai sont 330°C. (a) données à 0, 0.8, 1, 2, et 3.4dpa issues de 






















304H - A67D - 330°C - 13 dpa









Densité initiale de 
boucles de Frank (m
-3
) 
Diamètre de boucles de 
Frank (nm) ± 2nm 
0 10
10





















Tableau 3.2 : Données expérimentales de la microstructure pour l’acier 304L Hyp irradié à différentes 
doses [Pokor et al. (2004c)]. Les données utilisées pour 13dpa sont prises identiques à celles à 20dpa 
pour une irradiation à 300°C dans le réacteur à spectre rapide BOR-60, sous l’hypothèse de la 
saturation du comportement mécanique du matériau pour ces doses.   
 
Notons que la courbe de traction pour le matériau irradié à 1dpa n’est pas prise en compte pour 
identifier les paramètres des lois de comportement, du fait du manque de données microstructurales 
correspondantes et de sa position très proche de celle pour le matériau irradié à 0.8dpa qui est 
comprise dans notre étude. Par ailleurs, les valeurs des diamètres de boucles de Frank pour les 
matériaux irradiés sont données avec son intervalle d’incertitude dans le Tableau 3.2. Néanmoins, 




3.2 Mise en œuvre des simulations par éléments finis 
 
Dans cette section, l’ensemble des simulations numériques par éléments finis sont réalisées pour 
identifier les paramètres des lois cristallines développées dans la section précédente. Une analyse de 
convergence afin de définir un VER (Volume Elémentaire Représentatif) est également réalisée.  
 
D’après [Maxime et al. (2010), Nguyen (2010) et Liu et al. (2011)], un agrégat polycristallin 
contenant un certain nombre de grains cubiques avec des orientations cristallographiques aléatoires 
permet de fournir une première estimation acceptable du comportement macroscopique d’un VER.  
En suivant la même démarche, l’identification des paramètres est effectuée dans un premier temps 
sur un maillage d’agrégat polycristallin simplifié : maillage tridimensionnel constitué d’éléments 
hexaédriques quadratiques réduits sous forme de cube (c3d20r), avec un élément par grain. Après 
avoir effectué une étude préliminaire de convergence du nombre de grains, il est montré qu’un 
agrégat polycristallin contenant 343 (7x7x7) grains avec des orientations cristallographiques aléatoires 
peut représenter un VER en tenant compte de l’efficacité du calcul et de la précision. Le maillage 
utilisé est présenté sur la Figure 3.2, et les conditions aux limites et de chargement sont reportées 
dans le Tableau 3.3. L’utilisation de ces conditions aux limites en imposant les MPC (ui (i =x, y ou z) 
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Figure 3.2 : Maillage d’agrégat polycristallin simplifié avec 343 grains cubiques et 1 élément par grain. 
 
Conditions aux limites 
{x=0} : Ux=0 ; {y=0} : Uy=0 ; {z=0} : Uz=0 ; 
{x=1} : MPC suivant Ux ; {y=1} : MPC suivant Uy 
Chargement Déplacement imposé suivant la direction z à la face {z=1} 





Tableau 3.3 : Conditions aux limites et de chargement imposé sur le maillage. 
 
3.2.1 Orientations cristallographiques aléatoires définies par les angles 
d’Euler 
 
On suppose ici qu’un acier inoxydable austénitique de type 304L présente un comportement 
mécanique macroscopique isotrope. Ceci implique que les orientations cristallographiques de tous les 
grains dans le matériau sont aléatoires. Afin d’obtenir ces orientations cristallographiques aléatoires, 
les angles d’Euler avec la convention de Bunge [Bunge (1965) et Bunge (1982)] sont adoptées. Les 
angles d’Euler (
21
 , ,   ) sont définis dans les intervalles suivants :  
 




Une approche numérique pour obtenir les 3 angles d’Euler aléatoires est présentée ci-dessous : 
 


























r , r et 2r
sont 3 tirages aléatoires entre 0 et 1. 
 
Cette méthode nous permet de fournir les orientations cristallographiques aléatoires pour un 
nombre de grains donné. 
 









Cette section consiste à présenter progressivement les différentes étapes réalisées pour identifier 
les paramètres dans les lois cristallines dans l’optimiseur Levenberg-Marquardt [Marquardt (1963)] du 
code EF ZéBuLoN. Les paramètres utilisés dans la loi cristalline pour le matériau à l’état non-irradié 
sont identifiés tout d’abord. Ces paramètres seront conservés à l’identique lors de l’identification des 
paramètres pour l’état irradié. Ensuite, les différentes stratégies permettant d’identifier les 
paramètres de la loi cristalline pour le matériau à l’état irradié sont détaillées. Cette démarche 
permettra une compréhension progressive de l’effet d’irradiation sur le comportement mécanique du 
matériau. 
 
Avant de commencer l’identification des paramètres, les courbes de traction présentées sur les 
Figure 3.1(a) et (b) sont corrigées afin d’obtenir le module d’Young représentatif  de celui de l’acier 
austénitique inoxydable étudié (faute de données expérimentales, il est considéré que l’irradiation ne 
modifie pas le module d’Young) donné dans le Tableau 3.1. Il est nécessaire d’introduire cette 
correction car les courbes de traction expérimentales ont été tracées à partir du déplacement du vérin 
et incluent donc l’allongement de la ligne d’amarrage de la machine de traction. Les courbes de 
traction expérimentales après la correction du module d’Young sont tracées sur la Figure 3.3. Sur la 
même figure, les parties des courbes de traction correspondantes à la région de striction sont 
enlevées, pour les matériaux non-irradié et irradiés à 0.8 et 2dpa. Par contre, pour les courbes de 
traction de 3.4 et 13dpa, la zone d’allongement uniforme est trop petite pour réaliser l’identification 
des paramètres du modèle cristallin. Dans un premier temps, on décide d’enlever un certain niveau de 
déformation correspondant à la descente accélérée de la contrainte, afin d’obtenir une partie de la 
courbe de traction pour identifier la loi de comportement des matériaux irradiés à 3.4 et 13dpa 
(Figure 3.3). On suppose qu’ici, avec une forte hypothèse, l’effet de structure n’intervient pas dans les 
parties des courbes de traction utilisées pour l’identification. L’adoucissement observé sur ces deux 
courbes n’est provoqué que par les mécanismes intrinsèques des matériaux irradiés à fortes doses 
(3.4 et 13dpa) présentés dans la Section 1.3. Ceci correspond à nos calculs numériques avec l’agrégat 
polycristallin simplifié utilisé et les conditions aux limites associées, car il n’est pas possible de 
reproduire la striction observée sur une éprouvette de traction sans identifier les paramètres du 
modèle cristallin. Il faut aussi préciser, dans ce chapitre, le déplacement et la force associée sont 




Figure 3.3 : Courbes de traction pour les matériaux non-irradié et irradiés à différentes doses, après la 
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Les densités initiales de dislocations (par système de glissement) et de boucles de Frank (par plan 
de glissement) après le changement de variables (rappelé par l’Équation 2.16), les diamètres de 
boucles de Frank et les niveaux de déformation étudiés pour les matériaux non-irradié et irradié à 
différentes doses sont donnés dans le Tableau 3.4. 
 




(par système s)  




(par plan p) 
- 2.29e-6 4.72e-6 5.04e-6 4.9e-6 
ϕL  (nm) - 4.7 5.9 7.4 7.3 
Niveau de 
déformation étudié 
33% 22% 9% 6% 3.6% 
Tableau 3.4 : Paramètres relatifs à la microstructure en fonction de la dose et niveaux de déformation 
étudiés lors de l’identification  pour les différentes doses. 
 
3.2.2.1 Identification des paramètres pour l’état non-irradié 
 
Les paramètres à identifier dans la loi cristalline pour le matériau à l’état non-irradié sont τ0, Gc, 
et κ. D’après les données présentées dans la littérature pour les matériaux de structure CFC (pour le 
cuivre [Fivel (1997), Cheong et Busso (2004) et Krishna et al. (2010)] et pour l’aluminium [Dumoulin 
(2001)]), l’ordre de grandeur de chaque paramètre à identifier est bien défini. Les valeurs identifiées 
sont reportées dans le Tableau 3.5. A partir des résultats obtenus pour les CFC, la valeur de τ0  pour 
l’acier 304 à une température autour de 300°C est estimée entre 80 et 90MPa [Monnet (2012)], ce qui 
est en bon accord avec la valeur de 88MPa obtenue. 
 
τ0 (MPa) Gc κ 
88.0 10.4 42.8 
Tableau 3.5 : Paramètres identifiés pour le matériau à l’état non-irradié. 
 
Les courbes de traction conventionnelles obtenues par l’essai expérimental et par la simulation 
numérique à une vitesse de déformation de 3 10-4s-1 sont reportées sur la Figure 3.4. Deux calculs 
numériques supplémentaires sont réalisés pour une vitesse de 3 10-3s-1 et 3 10-5s-1, respectivement. En 
appliquant les paramètres identifiés sous ZéBuLoN, un calcul numérique sous Cast3M en utilisant le 
même maillage d’agrégat (même type d’élément, 343 grains et 1 élément par grain) avec la même 
orientation cristallographique pour chaque grain et les mêmes conditions aux limites et du 
chargement est également effectué. Les courbes de traction obtenues sont présentées sur la même 
figure. D’après les résultats obtenus, on peut constater que notre modèle cristallin est capable de bien 
reproduire la courbe de traction expérimentale jusqu’à 33% de déformation macroscopique pour 
l’acier inoxydable austénitique à l’état non-irradié. De plus, la faible sensibilité de la contrainte à la 
vitesse de déformation de l’acier 304L introduite par le choix des paramètres de Norton est bien 
vérifiée. Une erreur relative de 1% pour une déformation macroscopique de 33% est observée entre la 
courbe de traction obtenue par Cast3M et celle obtenue par ZéBuLoN. Il faut souligner que les calculs 
réalisés sur un agrégat polycristallin simplifié avec les conditions aux limites MPC ne nous permettent 
que de simuler le comportement du matériau avant l’apparition de la striction. En conséquence, la 
tangente nulle de la courbe de traction simulée à 33% de déformation n’est pas tout à fait atteinte (






 ). On réalisera dans la dernière section de ce chapitre un calcul de structure 
simplifiée, afin de vérifier le moment où la striction apparait. 
 
 
Figure 3.4 : Courbes de traction conventionnelles obtenues par l’expérience et par les calculs 
numériques à différentes vitesses de déformation macroscopique pour l’acier 304L non-irradié. 
 
Après avoir identifié les paramètres pour l’état non-irradié, une analyse de convergence en 
nombre de grains avec des orientations cristallographiques aléatoires et en nombre d’éléments par 
grain a été effectuée. La liste des calculs réalisés est indiquée dans le Tableau 3.6. Les maillages 
utilisés pour les calculs sont présentés dans l’Annexe I. 9. Toutes les courbes de traction obtenues 
sont tracées sur la Figure 3.5. 
 













Cube 7x7x7 – 1EF/Grain (réf) c3d20r 343  1 343 5 568 
Cube 7x7x7 – 8EF/Grain c3d20r 343  8 2 744 38 475 
Cube 7x7x7 – 27EF/Grain c3d20r 343 27 9 261 123 420 
Cube 7x7x7 – 64EF/Grain c3d20r 343  64 21 952 285 099 
Cube 10x10x10 – 1EF/Grain c3d20r 1000 1 1 000 14 883 
Cube 10x10x10 – 8EF/Grain c3d20r 1000 8 8 000 107 163 
Cube 10x10x10 – 27EF/Grain c3d20r 1000 27 27 000 348 843 
Cube 20x20x20 – 1EF/Grain c3d20r 8000 1 8 000 107 163 
Tableau 3.6 : Liste des calculs numériques réalisés pour l’étude de convergence relative au volume 
élémentaire représentatif. 
 
D’après les résultats présentés sur la Figure 3.5, on peut observer : 
- les courbes de traction obtenues avec différents nombres de grains montrent très peu de 
différences. Un agrégat polycristallin simplifié avec 343 (73) grains permet de représenter un 
nombre suffisant de grains pour obtenir la réponse mécanique macroscopique d’un agrégat 
polycristallin avec les orientations cristallographiques aléatoires ; 
- l’écrouissage diminue avec une augmentation du nombre d’éléments par grain. Cette 
diminution tend à converger avec un grain construit avec au moins 27 éléments.  
- la limite d’élasticité est peu sensible au nombre de grains et au nombre d’éléments par grain 
pour cette étude. 




Figure 3.5 : Etude de convergence pour l’état non-irradié, réalisée avec les différents maillages 
présentés dans le Tableau 3.6. 
 
D’après les résultats donnés ci-dessus, il faudrait un maillage d’agrégat polycristallin construit par 
343 grains et au moins 27 éléments par grain pour obtenir un comportement convergé du VER. 
Cependant, l’identification des paramètres basée sur ce maillage serait très coûteuse au niveau du 
temps de calcul. Par conséquent, dans le cadre de ce travail, il est décidé de réaliser l’identification  
avec le maillage avec 343 grains et 1 seul élément par grain. Le même maillage sera utilisé afin 
d’identifier les paramètres pour le matériau irradié. Pour une future étude, avec des puissances de 
calculs supérieures, les paramètres identifiés devront être réajustés si un autre maillage d’agrégat 
polycristallin avec plus d’éléments par grain est utilisé. Il est à préciser que l’étude de convergence 
devra être refaite à l’état irradié car le comportement adoucissant à l’état irradié conduira 
probablement à des différences de comportement vis-à-vis de la convergence du maillage. 
 
Les paramètres reportés dans le Tableau 3.5 sont gardés inchangés lors de l’identification pour 
les matériaux irradiés. 
 
3.2.2.2 Identification des paramètres pour l’état irradié – Stratégie 1 
 
Les paramètres à identifier dans la loi cristalline pour le matériau à l’état irradié sont au nombre 
de 4 : αL, Kdl, AL et  
sat
L















rcr  .  
 
Le modèle « la racine de la somme » est adopté ici pour l’identification (rappelé dans la Section 
2.2.2a). Dans un premier temps, on essaie d’identifier les paramètres en gardant αL, Kdl et Ab 
identiques pour les 4 doses étudiées. Par contre, les études de DDD menées au CEA par C. Robertson 
semblent montrer que le taux de balayage c dépend de la dose. On note que le paramètre AL est 
obtenu comme une fonction de ϕL à identifier qui dépend de la dose, et le paramètre rL
sat est obtenu à 
partir du produit du taux de balayage c à identifier pour chaque dose et de la densité initiale de 
boucles de Frank rL
p
ini correspondante. 





D’après les résultats présentés au Chapitre 2, seul le paramètre du modèle αL décrivant la force 
d’obstacles effective des boucles de Frank joue un rôle notable sur la limite d’élasticité. Un calcul 
analytique préliminaire des limites d’élasticité aux différentes doses montre qu’un paramètre αL 
constant pour toutes les doses ne permet pas de retrouver les bonnes limites d’élasticité. La 
dépendance apparente du paramètre αL pourrait résulter de l’incertitude sur  la mesure au MET de la 
densité de boucles de Frank. Selon Gan [Gan (1999)], la différence de mesure de la densité de boucles 
de Frank par deux individus peut atteindre environ 30%. De plus, en utilisant les MET avec différentes 
résolutions, l’erreur de mesure peut présenter un facteur de 2.  Afin d’estimer l’effet de la densité 
initiale de boucles de Frank sur la limite d’élasticité obtenue, on décide d’identifier tout d’abord les 
paramètres avec la courbe de traction expérimentale à 3.4dpa avec les données microstructurales de 
la littérature [Pokor et al. (2004c)] comme référence (rL
p
ini = 5.04 e-6 (ρL
p
ini = 1.58 e22m
-3) et ϕL=7.4 e-
9m), et puis d’évaluer les densités de boucles de Frank à chaque dose en maintenant les paramètres 
(αL, Kdl et Ab) constant.   
 
Les paramètres αL, Kdl, Ab et c obtenus pour une dose de 3.4dpa sont donnés dans le Tableau 3.7.  
 





0.649 1.78e-10 3.6e20*ϕL 0.58* rL
p
ini 
Tableau 3.7 : Stratégie 1 : paramètres identifiés à partir de données à 3.4dpa. 
 
Ensuite, les densités initiales de boucles de Frank rL
p
ini et celles à la saturation rL
sat pour les autres 
doses sont réajustées comme paramètres à identifier afin d’obtenir la bonne limite d’élasticité pour 
chaque dose. Les résultats obtenus sont présentés dans le Tableau 3.8, avec la présence les données 
de la littérature [Pokor et al. (2004c)]. Les courbes de traction expérimentales et simulées sont 
illustrées sur la Figure 3.6. 
 

























































Tableau 3.8 : Paramètres réajustés pour les doses de 0.8dpa, 2dpa et 13dpa, en comparant avec les 
données expérimentales obtenues dans la littérature, y compris les intervalles d’incertitude de mesure 
[Pokor et al. (2004c)]. Les valeurs physiques des densités de boucles de Frank correspondantes sont 
données entre parenthèses.  
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Figure 3.6 : Stratégie 1 : courbes de traction expérimentales et simulées pour les matériaux non-irradié 
et irradiés à différentes doses. 
 
Analyse des résultats pour la stratégie 1 :  
 
En supposant que le paramètre αL ne dépend pas de la dose et afin d’atteindre la bonne limite 
d’élasticité pour chaque dose, les paramètres rL
p
ini pour 0.8dpa, 2dpa et 13dpa doivent être réajustés 
par rapport aux données expérimentales présentées dans la littérature [Pokor et al. (2004c)].  Les 
conclusions suivantes sont obtenues :  
- Le paramètre rL
sat diminue quand la dose augmente ; 
- Si les valeurs du paramètre rL
p
ini réajustées à 2 et 13dpa pourraient être cohérentes avec 
l’incertitude expérimentale, la valeur réajustée pour 0.8dpa ne correspond pas à l’ordre de 
grandeur du paramètre expérimental. Un rapport d’environ 8 entre la densité expérimentale et 
la densité réajustée est constaté ; 
- Les courbes de traction simulées pour 2dpa, 3.4dpa et 13dpa sont acceptables par rapport aux 
résultats expérimentaux. Un durcissement suivi par un adoucissement est observé ; 
- La courbe de traction simulée pour 0.8dpa ne peut pas présenter le bon écrouissage. Une sous-
estimation de la contrainte macroscopique croissante avec la déformation est observée. De ce 
fait, à 0.8dpa, le taux de balayage obtenu est égal à 0 pour que la courbe simulée soit plus 
proche de la courbe expérimentale. 
 
D’après les résultats  présentés ci-dessus, on peut conclure que, dans la stratégie 1, notre modèle 
ne peut pas reproduire les niveaux de durcissement pour différentes doses, notamment à 0.8dpa, en 
maintenant le paramètre αL identique pour chaque dose et en utilisant les données microstructurales 
expérimentales de la littérature. A partir de l’identification, on obtient que le taux de balayage des 
boucles de Frank, c, augmente avec la dose, ce qui se traduit par un adoucissement plus notable. La 
valeur du paramètre identifié montre une vitesse de balayage des boucles de dislocations très rapides 
dès que le glissement plastique apparait. Le modèle « la racine de la somme » avec les paramètres 
identifiés ne permet donc pas de simuler le comportement du matériau irradié à faibles doses (e.g. 
0.8dpa). 
 
3.2.2.3 Identification des paramètres pour l’état irradié – Stratégie 2 
 




A partir des calculs de DDD réalisés au CEA par C. Robertson, une sous-estimation de l’effet de 
durcissement en ne considérant que les boucles de Frank comme mécanisme durcissant de type 
barrière dispersée a été observée [Tanguy et al. (2012)]. Ces résultats ont été confirmés par les 
simulations DDD réalisées par G. Monnet à EDF [Monnet (2012)]. De plus, une évolution du 
mécanisme de durcissement a probablement lieu entre une faible dose (e.g. 0.8dpa) et une dose plus 
élevée (e.g. ≥2dpa). Par ailleurs, les simulations numériques par la DDD montrent d’une part que le 
balayage des boucles de Frank d’un point de vue macroscopique au sein de l’agrégat polycristallin ne 
dépasse pas 15% dans un matériau irradié et d’autre part que la vitesse de balayage des boucles de 
Frank augmente avec la dose avant d’atteindre une saturation. Par conséquent, l’adoucissement 
observé pour les fortes doses est probablement lié à un autre mécanisme de déformation présenté 
dans la stratégie suivante. Il est donc proposé ici d’intégrer ces mécanismes physiques observés à une 
échelle de simulation inférieure dans notre modèle cristallin. Cette modélisation correspond à la 
stratégie 2 de notre phase d’identification. 
 
Un effet d’ancrage des dislocations décrivant phénoménologiquement le mécanisme de 
durcissement par blocage des sources induites par les cascades (rappelé dans la Section 1.3.2) est 
donc introduit dans notre modèle cristallin « la racine de la somme », afin de s’ajouter à l’effet de 
durcissement par barrières dispersées. Ce mécanisme d’ancrage conduit également à un mécanisme 
d’adoucissement lorsque les dislocations décorées sont désancrées ou lorsque de nouvelles sources 
de dislocations sont activées. L’intégration de ce mécanisme adoucissant conduira donc à une 
diminution de l’effet d’adoucissement par balayage des boucles de Frank pour les fortes doses. 
L’expression phénoménologique suivante est proposée : 
 












aaval                                                       
Équation 3.1 
 
avec τa la cission nécessaire dépendante de la dose pour débloquer les dislocations et γ0 le coefficient 
permettant de régler la vitesse d’avalanche après la désancrage des dislocations. 
 
La cission critique pour un matériau à l’état irradié (Équation 2.19) s’écrit alors : 
 






















             Équation 3.2 
 
La dérivée partielle dans la matrice jacobienne mise à jour est présentée dans l’Annexe I. 10.  
 
Une analyse paramétrique de l’effet des nouveaux paramètres τa et γ0 est illustrée sur la Figure 
3.7. Il est montré que l’ajout de l’effet d’avalanche peut fournir un autre facteur durcissant 
permettant de s’ajouter au durcissement par les boucles de Frank, et un autre facteur adoucissant 
permettant de diminuer le taux de balayage des boucles de Frank. Notons que selon les travaux de 
Trinkaus et Singh [Trinkaus et al. (1997a), Singh et al. (1997) et Trinkaus et al. (1997b)], le blocage des 
sources induites par les cascades n’apparaît que dans les cas de fortes doses (dans notre cas pour une 
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Figure 3.7 : Analyse des paramètres τa et γ0 dans le modèle cristallin. 
 
Une fois le modèle cristallin modifié avec la description de l’ancrage des dislocations, une autre 
stratégie est proposée pour identifier les paramètres : Les données microstructurales (densités et 
diamètre des boucles de Frank) de la littérature [Pokor et al. (2004c)] sont utilisées comme données 
d’entrée du modèle. Par contre, afin de résoudre le problème de niveaux de durcissement rencontré 
dans la stratégie 1, on identifie une valeur du paramètre αL pour chaque dose. D’après l’analyse des 
paramètres τa et γ0, τa dépend de la dose et est seulement présent pour les fortes doses. γ0 est pris 
constant et est choisi égal à 0.005, pour que l’effet d’avalanche disparaisse rapidement après le 
désancrage des dislocations. Les résultats de l’identification sont donnés dans le Tableau 3.9, et les 
courbes de traction simulées sont présentées sur la Figure 3.8. 
 
 0.8dpa 2dpa 3.4dpa 13dpa 
αL 0.17 0.53 0.54 0.57 
Kdl 0.66 


































τa (MPa) - 29.8 49 29.7 
Tableau 3.9 : Stratégie 2 : paramètres identifiés pour les matériaux irradiés à différentes doses. 
 
 
Figure 3.8 : Stratégie 2 : courbes de traction expérimentales et simulées pour les matériaux non-irradié 
et irradiés à différentes doses. 





Analyse des résultats pour la stratégie 2 :  
 
Dans la stratégie 2, le paramètre αL est supposé dépendre de la dose. Un mécanisme de 
durcissement par ancrage des dislocations qui induit un effet d’avalanche est rajouté dans notre 
modèle afin de partager les effets de durcissement et d’adoucissement. Cette modification a été 
proposée à partir des mécanismes observés à une échelle inférieure par simulations de DDD. Les 
données microstructurales de la littérature [Pokor et al. (2004c)] sont prises comme données d’entrée 
du modèle lors de l’identification des paramètres. Les conclusions suivantes sont obtenues : 
- La valeur du paramètre αL augmente avec la dose ; 
- Les valeurs des paramètres rL
sat et τa ne montrent pas une dépendance monotone avec la 
dose ; 
- L’effet d’avalanche n’est actif que pour les doses à partir de 2 dpa (2dpa, 3.4dpa et 13dpa) ; 
- Les courbes de traction simulées pour toutes les doses présentent un  bon accord  avec celles 
obtenues par les expériences. 
 
Le paramètre Kdl joue un rôle mineur dans notre modèle cristallin (Section 2.5.2.4). 
L’augmentation de Kdl permet d’augmenter la multiplication des dislocations pour un matériau irradié. 
Afin de simuler l’écrouissage de la courbe de traction pour 0.8dpa, la valeur de Kdl identifiée dans la 
stratégie 2 (Kdl = 0.66) est beaucoup plus grande que celle identifiée dans la stratégie 1 (Kdl = 1.78e-
10). Cependant, cette valeur identifiée implique que la multiplication des dislocations est 
majoritairement prédominée par les boucles de Frank en tenant compte de la densité de boucles de 
Frank rL
p
ini (l’ordre de grandeur de 10
-6) et la densité de dislocations rD
s









su rKrb , ce qui ne correspond pas à un mécanisme physique reconnu aux 
observations de la littérature. Par contre, dans la stratégie 1, on a trouvé une conclusion opposée sur 







su rKrb ). Compte tenu de la réalité de microstructure dans les matériaux 
irradiés, bien que les courbes de traction simulées et expérimentales à 0.8dpa soient en bon accord, il 
apparait que la valeur identifiée du paramètre Kdl est peu physique, car les boucles de Frank ne 
peuvent pas créer une augmentation des dislocations aussi forte. Une autre solution permettant 
d’obtenir le compromis nécessaire entre la description du comportement mécanique macroscopique 
du matériau et la connaissance de la microstructure est recherchée dans la section suivante. 
 
3.2.2.4 Identification des paramètres pour l’état irradié – Stratégie 3 
 
Du fait que les deux démarches présentées précédemment avec le modèle « la racine de la 
somme » apparaissent insuffisantes pour simuler le comportement pour le matériau irradié à 0.8dpa 
avec des paramètres identifiés réalistes qui correspondent à l’état de l’art, un nouveau formalisme du 
modèle cristallin est appliqué. Le modèle « la somme des racines » est utilisé pour identifier les 
paramètres (rappelé dans la Section 2.2.2b). Une étude préliminaire est réalisée et présentée ci-
dessous pour analyser mathématiquement la différence entre les modèles « la somme des racines » 
et « la racine de la somme ». 
 
En posant que les modèles « la somme des racines » et « la racine de la somme » peuvent être 
représentés respectivement par les formules baf   et bag  , où a représente la densité 
de dislocations et b représente la densité de boucles de Frank, les dérivées de f et g donnent : 





































Dans notre cas où la densité initiale de dislocations est fortement inférieure à la densité initiale 

















1  est donc 




1 . Supposons que pour une faible dose (e.g. 0.8dpa), l’évolution de b soit très 
faible (≈0), l’expression de f ’ pour le matériau irradié est quasiment équivalente à l’expression de f ’ 
pour le matériau non-irradié (sans terme de b). Par conséquent, pour un acier inoxydable austénitique 
304L hypertrempé, les taux d’écrouissage pour un matériau irradié à une faible dose et pour un 
matériau non-irradié étant quasiment les mêmes (Figure 1.12), le modèle « la somme des racines »  
apparaît plus adapté pour simuler le comportement mécanique pour les différentes doses. Par contre, 
pour le cuivre, les deux modèles peuvent être appliqués car le taux d’écrouissage diminue dès une très 
faible dose de 0.01dpa [Trinkaus et al. (1997b)]. Le choix du modèle dépend donc des données 
expérimentales de la microstructure.  
 
Le modèle « la somme des racines » est donc choisi pour réaliser la stratégie 3. Le terme 
décrivant l’effet d’ancrage est également gardé pour l’identification des paramètres (Équation 3.3), 
avec γ0 fixé à 0.05 car il correspond à un mécanisme physique obtenu par les simulations de DDD. Les 
données de la microstructure reportées dans la littérature [Pokor et al. (2004c)] sont toujours utilisées 
comme données d’entrée du modèle. Les résultats de l’identification sont présentés dans le Tableau 
3.10, et les courbes de traction simulées sont présentées sur la Figure 3.9. 
 






























exp       Équation 3.3 
 
 0.8dpa 2dpa 3.4dpa 13dpa 
αL 0.21 0.44 0.49 0.57 
Kdl 0.25e-6 


































τa (MPa) - 50.0 61.3 61.2 
Tableau 3.10 : Stratégie 3 : paramètres identifiés pour les matériaux irradiés à différentes doses. 
 





Figure 3.9 : Stratégie 3 : courbes de traction expérimentales et simulées pour les matériaux non-irradié 
et irradiés à différentes doses. 
 
Analyse des résultats pour la stratégie 3 :  
 
Dans cette stratégie, le paramètre αL est toujours supposé dépendre de la dose. Le modèle « la 
somme des racines » est adopté au lieu du modèle « la racine de la somme » utilisé dans les deux 
stratégies précédentes. L’effet d’ancrage des dislocations est décrit dans le modèle retenu. Toutes les 
données microstructurales dans la littérature [Pokor et al. (2004c)] sont utilisées comme données 
d’entrée du modèle lors de l’identification des paramètres. Les conclusions suivantes sont obtenues : 
- Les valeurs des paramètres αL et τa augmentent avec la dose. La valeur de τa semble atteindre 
une saturation pour les fortes doses (3.4dpa et 13dpa) ; 
- La valeur du paramètre rL
sat diminue quand la dose augmente ; 
- L’effet d’ancrage n’existe que pour les fortes doses (2dpa, 3.4dpa et 13dpa) ; 
- Les courbes de traction simulées pour toutes les doses présentent une bonne cohérence avec 
celles obtenues par les expériences. 
 
Dans la stratégie 3, le paramètre Kdl identifié permet d’augmenter légèrement la multiplication 
des dislocations d’un matériau irradié. Ceci semble être en accord avec le mécanisme d’annihilation 
présenté dans la Section 1.3.1. Une analyse simple est effectuée en mettant la valeur de Kdl à 0 et en 
gardant tous les autres paramètres identifiés dans la stratégie 3, afin de vérifier l’influence du 
paramètre sur le comportement des matériaux irradiés. Selon les résultats obtenus présentés sur la 
Figure 3.10, la valeur de Kdl identifiée présente une influence assez faible dans notre modèle sur le 
comportement. Une différence maximale de 0.5MPa est trouvée sur toutes les courbes de traction 
simulées par rapport aux courbes obtenues dans la Figure 3.9. L’inconvénient du modèle « la somme 
des racines » est que les courbes de traction simulées pour les fortes doses remontent visiblement 
après la phase d’adoucissement. Cependant, vu que l’effet de structure n’est pas pris en compte lors 
du processus d’identification des paramètres, cette remontée peut être atténuée par la présence de la 
striction favorisée par l’adoucissement sur une vraie structure. Les moyennes des densités surfaciques 










 en fonction de la déformation 
macroscopique pour différentes doses sont présentées respectivement sur les Figure 3.11(a)(b). Leurs 
valeurs initiales et finales (à la fin de l’identification) sont reportées dans le Tableau 3.11. L’évolution 
de la densité de dislocations dans tous les cas est assez proche pour les différents états. Sur la Figure 
3.11(a), on peut constater que les densités de dislocations pour les fortes doses (2dpa, 3.4dpa et 
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13dpa) augmentent un peu moins rapidement que celles pour l’état non-irradié et pour une faible 
dose de 0.8dpa. Ceci peut être expliqué par une disparition du réseau initial des dislocations pour les 
fortes doses. Le défautement des boucles de Frank ne peut pas compenser cette perte, car le 
paramètre Kdl identifié est assez faible. Sur la Figure 3.11(b), la vitesse de balayage des boucles de 
Frank augmente avec la dose. Le taux de balayage des boucles pour une forte dose ne dépasse pas 
15% (Tableau 3.11), ce qui montre un accord avec le résultat obtenu par la simulation DDD réalisée 
par C. Robertson au CEA.   
 
 
Figure 3.10 : Courbes de traction expérimentales et simulées pour les matériaux non-irradié et irradiés 
à différentes doses, en posant le paramètre Kdl = 0. 
 
            
(a)                                                                                          (b) 
Figure 3.11 : L’évolution de la densité totale de : (a) dislocations, (b)  boucles de Frank, en fonction de 



















Taux de balayage 










































Tableau 3.11 : Valeurs initiales et finales des densités de dislocations et de boucles de Frank totales. 





Les résultats présentés dans la stratégie 3 sont cohérents avec les données expérimentales. Une 
étude de convergence pour l’état irradié a été réalisée en utilisant les valeurs des paramètres 
identifiées dans cette stratégie, avec les mêmes maillages utilisés que ceux pour l’état non-irradié 
(Tableau 3.6 et Annexe I. 9). Les courbes de traction obtenues sont présentées sur la Figure 3.12. 
 
 
Figure 3.12 : Etude de convergence pour l’état irradié, réalisée avec différents maillages présentés 
dans le Tableau 3.6. 
 
Selon les résultats présentés sur la figure ci-dessus, certains points communs par rapport à 
l’étude de convergence pour l’état non-irradié sont obtenus :  
- les courbes de traction obtenues avec différents nombres de grains aléatoires montrent très 
peu de différence. Un agrégat polycristallin simplifié avec 343 (7x7x7) grains permet de 
représenter le nombre suffisant de grains pour obtenir la réponse mécanique macroscopique 
d’un agrégat polycristallin simplifié avec les orientations cristallographiques aléatoires ; 
- une convergence est atteinte pour un grain construit avec au moins 27 éléments.  
 
D’après les observations sur les deux figures (Figure 3.5 et Figure 3.12), l’écrouissage pour l’état 
irradié semble beaucoup moins sensible au nombre d’éléments par grain que celui pour l’état non-
irradié. Par contre, la limite d’élasticité est affectée par le nombre d’éléments par grain, dans le cas 
d’un matériau irradié. La présence de plus de points de Gauss dans un grain permet de capturer plus 
facilement l’apparition du glissement plastique, ainsi que l’incompatibilité plastique entre un grain et 
ses voisins, ce qui conduit à activer les deux mécanismes adoucissants dans notre modèle et donc 
permet de provoquer des localisations à l’intérieur des grains, dès que le glissement plastique 
apparaît.  
 
3.2.2.5 Identification des paramètres pour l’état irradié – Stratégie 3bis 
 
Afin de vérifier la nécessité de décrire l’effet d’ancrage dans le modèle de « la somme des 
racines », une stratégie complémentaire est mise en place. L’identification des paramètres est 
effectuée en utilisant le modèle de « la somme des racines » sans description de l’effet d’ancrage. Les 
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données de la microstructure de la littérature [Pokor et al. (2004c)] sont maintenues, et le paramètre 
Kdl est pris égal à celui obtenu dans la stratégie 3. Les résultats sont présentés dans le Tableau 3.10, et 
les courbes de traction obtenues sont présentées sur la Figure 3.13. 
 
 0.8dpa 2dpa 3.4dpa 13dpa 
αL 0.21 0.57 0.64 0.72 
Kdl 0.25e-6 0.25e-6 0.25e-6 0.25e-6 


































Tableau 3.12 : Stratégie 3bis : paramètres identifiés pour les matériaux irradiés à différentes doses. 
 
 
Figure 3.13 : Stratégie 3bis : courbes de traction expérimentales et simulées pour les matériaux non-
irradié et irradiés à différentes doses. 
 
Analyse des résultats pour la stratégie 3bis :  
 
Dans la stratégie 3bis, comme présenté dans la stratégie 3, le modèle de « la somme des 
racines » est appliqué. L’effet d’ancrage n’est pas pris décrit. Les données de la microstructure dans la 
littérature [Pokor et al. (2004c)] sont utilisées lors de l’identification des paramètres. Les conclusions 
suivantes sont obtenues : 
- La valeur du paramètre αL augmente beaucoup avec la dose ; 
- La valeur du paramètre AL ajustée est très grande, ce qui implique que le balayage des boucles 
est produit très rapidement dès que le glissement plastique dans un grain apparait ; 
- Les valeurs du paramètre rL
sat restent très petites pour les fortes doses (2dpa, 3.4dpa et 
13dpa) ; 
- La courbe de traction pour une dose de 0.8dpa est très bien décrite ; 
- Un re-durcissement très marqué est présent suite à l’adoucissement, sur les courbes simulées 
pour les fortes doses (2dpa, 3.4dpa et 13dpa). 
 
Dans le modèle de « la somme des racines », le fait de ne pas décrire l’effet d’ancrage et 
l’adoucissement qui en résulte oblige à introduire un balayage très rapide et très important des 
boucles de Frank, afin de reproduire l’adoucissement pour les fortes doses. Un re-durcissement est 
observé après l’adoucissement pour les fortes doses, du fait de la stabilisation de la densité de boucles 
de Frank et le durcissement par l’augmentation de la densité de dislocations. Les résultats obtenus 




dans nos simulations renforcent l’hypothèse du rôle d’effet d’ancrage des dislocations sur le 
durcissement et l’adoucissement à l’état irradié comme qualitativement indiqué par les simulations à 
l’échelle inférieure de la DDD. 
 
 
3.3 Applications du modèle cristallin aux calculs de poutres 
polycristallines 
 
Après avoir identifié les paramètres de la loi cristalline à partir de différentes stratégies détaillées 
dans la section précédente, une première application est réalisée afin d’évaluer l’effet de structure sur 
le comportement mécanique simulé. 
 
Les calculs numériques sont faits sur un maillage d’agrégat polycristallin simplifié sous forme de 
poutre, avec le même type d’élément (c3d20r) que celui utilisé lors de l’identification des paramètres. 
Une poutre polycristalline contenant 1715 (7x7x35) grains cubiques aléatoires avec un élément par 
grain est utilisée. Le choix de ce nombre de grains correspond au résultat obtenu présenté dans la 
Section 3.2. Le maillage construit est donnée sur la Figure 3.14. Les conditions aux limites et de 
chargement sont reportées dans le Tableau 3.13. Les deux extrémités de la poutre sont encastrées et 
les surfaces latérales sont libres. La vitesse de déformation est imposée à 3 10-4s-1. Le nombre de 
degrés de liberté de ce maillage est de 25728. 
 
 
Figure 3.14 : Maillage d’agrégat polycristallin simplifiée sous forme de poutre avec 1715 (7x7x35) 
grains cubiques aléatoires et un élément par grain. Nombre de degrés de liberté total est égal à 25728.  
 
Conditions aux limites 
{z=0} : Ux=0 ; {z=0} : Uy=0 ; {z=0} : Uz=0 ; 
{z=1} : Ux=0 ; {z=1} : Uy=0  
Chargement Déplacement imposé suivant la direction z à la face {z=1} 





Tableau 3.13 : Conditions aux limites et de chargement imposé sur la poutre polycristalline. 
 
3.3.1 Calcul de poutre polycristalline pour l’état non-irradié 
 
Un calcul numérique est tout d’abord réalisé sur la poutre polycristalline en appliquant la loi 
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traction obtenues et la carte d’isovaleurs de F33 dans la poutre déformée au dernier incrément de 
calcul sont présentées sur la Figure 3.15. Une localisation de la déformation macroscopique (la 
striction) dans la poutre est observée. 
 
             
(a)                                                                                     (b) 
Figure 3.15 : Calcul de structure avec les paramètres de la loi cristalline identifiés pour le matériau 
non-irradié. (a) courbe de traction obtenue par le calcul de structure (en vert), avec la courbe de 
traction expérimentale (en noir) et celle obtenue à partir de l’identification sur l’agrégat polycristallin 
cubique (en rouge). (b) isovaleurs de F33 extrapolées aux nœuds dans la structure déformée, pour une 
déformation macroscopique de 54%. 
 
D’après les résultats présentés sur la Figure 3.15, on peut constater que : 
- la limite d’élasticité obtenue par le calcul de poutre est quasiment la même que celle obtenue 
par l’agrégat polycristallin cubique ; 
- l’écrouissage est plus faible dans le calcul de poutre que celui obtenu par l’identification des 
paramètres (et donc que celui obtenu expérimentalement) ; 
- l’apparition de la striction est plus tardive dans le calcul de poutre que celle observée lors de 
l’essai expérimental. 
 
L’utilisation des conditions aux limites dans le calcul de poutre admet que les surfaces latérales 
de la poutre se déforment librement, ce qui rapproche des conditions aux limites en contrainte 
homogène au contour (SUBC). Par contre, les conditions aux limites MPC utilisées pour les calculs 
d’agrégats polycristallins cubiques sont proches des conditions aux limites en déformation homogène 
au contour (KUBC). Cette différence permet d’expliquer l’écart observé entre les courbes de traction 
en vert (vers la borne inférieure) et en rouge (vers la borne supérieure). Le retard de l’apparition de la 
striction est dû au fait que la tangente à courbe de traction à la fin de l’identification n’est pas tout à 
fait nulle.  
 
3.3.2 Comparaison des calculs de structure pour l’état irradié 
 
Les calculs de poutres sont faits en utilisant les paramètres identifiés à partir des différentes 
stratégies, afin de comparer la pertinence de l’identification des paramètres pour l’état irradié avec 
une dose de 3.4dpa. Les courbes de traction ainsi que les cartes d’isovaleurs de F33 dans la poutre 
déformée à la fin du calcul pour les stratégies 1, 2 et 3 sont présentées respectivement sur les Figure 




3.16, Figure 3.17 et Figure 3.18. Une localisation de la déformation dans la poutre est observée dans 
tous les cas étudiés. 
 
        
(b)                                                                                     (b) 
Figure 3.16 : Calcul de structure avec les paramètres de la loi cristalline identifiés pour le matériau 
irradié à 3.4dpa dans la stratégie 1. (a) courbe de traction obtenue par le calcul de structure (en vert), 
avec la courbe de traction expérimentale (en noir) et celle obtenue à partir de l’identification sur 
l’agrégat polycristallin cubique (en rouge). (b) isovaleur de F33 extrapolée aux nœuds dans la structure 
déformée, pour une déformation macroscopique de 15%. 
 
 
       
(a)                                                                                    (b) 
Figure 3.17 : Calcul de structure avec les paramètres de la loi cristalline identifiés pour le matériau 
irradié à 3.4dpa dans la stratégie 2. (a) courbe de traction obtenue par le calcul de structure (en vert), 
avec la courbe de traction expérimentale (en noir) et celle obtenue à partir de l’identification sur 
l’agrégat polycristallin cubique (en rouge). (b) isovaleur de F33 extrapolée aux nœuds dans la structure 
déformée, pour une déformation macroscopique de 25%. 
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(a)                                                                                    (b) 
Figure 3.18 : Calcul de structure avec les paramètres de la loi cristalline identifiés pour le matériau 
irradié à 3.4dpa dans la stratégie 3. (a) courbe de traction obtenue par le calcul de structure (en vert), 
avec la courbe de traction expérimentale (en noir) et celle obtenue à partir de l’identification sur 
l’agrégat polycristallin cubique (en rouge). (b) isovaleur de F33 extrapolée aux nœuds dans la structure 
déformée, pour une déformation macroscopique de 35%. 
 
D’après les résultats présentés ci-dessus, on peut observer que : 
- la limite d’élasticité obtenue par le calcul de poutre est inférieure à celle obtenue par l’agrégat 
polycristallin cubique ; 
- Le calcul de poutre correspondant à la stratégie 1 ne permet pas de simuler le plateau observé 
après la phase d’adoucissement (courbe de traction en vert sur la Figure 3.16(a)), et montre 
une descente continue de la contrainte en désaccord avec l’expérience (courbe de traction en 
rouge sur la Figure 3.16(a)) ; 
- Le calcul de poutre correspondant à la stratégie 2 permet de simuler le plateau en contrainte 
observé après la phase d’adoucissement (courbe de traction en vert sur la Figure 3.17(a)). 
Cependant, le plateau en contrainte simulé est plus long que celui obtenu par l’essai 
expérimental (courbe de traction en noir sur la Figure 3.16(a)), 
- Le calcul correspondant à la stratégie 3 peut simuler le plateau observé après la phase 
d’adoucissement (courbe de traction en vert sur la Figure 3.18(a)). Par contre, un sur-
écrouissage notable est observé avant l’apparition de la striction, car la loi de comportement 
identifiée conduit à un re-durcissement trop important après la phase d’adoucissement 
contrairement à ce qui est observé expérimentalement. 
 
Comme ce qui a été interprété dans la dernière section concernant le calcul de poutre pour le 
matériau non-irradié, la différence des conditions aux limites utilisée est l’une des causes qui 
provoque l’écart observé entre les courbes de traction obtenues par les calculs de poutres et par 
l’identification, pour le matériau irradié à 3.4dpa. De plus, les conditions aux limites appliquées aux 
calculs de poutres favorisent la localisation de la déformation par les deux mécanismes adoucissants. 
Les lois de comportement identifiées dans les stratégies 2 et 3 montrent un retard de l’apparition de la 
striction dû au sur-écrouissage après la phase d’adoucissement.  
 
 




3.4  Bilan et conclusions partielles 
 
Les modèles de « la racine de la somme » et de « la somme des racines » présentés dans le 
Chapitre 2 sont appliqués lors de l’identification des paramètres. Du fait du manque de données 
expérimentales (courbes de traction et données microstructurales) sur les monocristaux de l’acier 304 
autour de 300°C et surtout pour l’état irradié, les courbes de traction expérimentales de la littérature 
[Pokor et al. (2004c)] pour l’acier 304L hypertrempé aux états non-irradié et irradié à différents 
niveaux à 330°C avec les données de la microstructure correspondantes à chaque dose sont retenues 
pour identifier par simulation inverse les paramètres de la loi cristalline. 
 
L’identification des paramètres de la loi cristalline est effectuée sur un maillage d’agrégat 
polycristallin simplifié, avec 343 grains cubiques et un seul élément fini par grain. Les conditions aux 
limites MPC sont appliquées sur les faces latérales afin de réduire au maximum l’effet de structure, et 
donc la localisation de la déformation. Les paramètres pour l’état non-irradié sont tout d’abord 
identifiés et validés. Après l’identification des valeurs des paramètres pour le matériau non-irradié, 
différentes stratégies sont employées pour identifier les paramètres de la loi cristalline pour les 
matériaux irradiés à différentes doses. Ces différentes stratégies résultent du manque de consensus 
sur les mécanismes physiques à l’origine du durcissement et de l’adoucissement dans les aciers 
austénitiques inoxydables irradiés. 
 
Deux formalismes pour décrire l’écrouissage sont testés : le modèle de « la racine de la somme » 
et celui de « la somme des racines ». L’identification des paramètres du modèle « la racine de la 
somme »  (resp. modèle « la somme des racines ») est présenté dans les stratégies 1 et 2 (resp. 
stratégies 3 et 3bis). Etant donné que la densité de dislocations est très inférieure à la densité de 
boucles de Frank, le modèle « la racine de la somme » sans description de l’effet d’ancrage ne permet 
pas de représenter correctement le comportement du matériau irradié à 0.8dpa. D’après les travaux 
de la DDD tri-dimensionnelle réalisés par C. Robertson au sein du CEA [Tanguy et al. (2012)], une sous-
estimation de l’effet de durcissement par les boucles de Frank a été observée. Le balayage des boucles 
de Frank d’un point de vue macroscopique au sein de l’agrégat polycristallin ne dépasserait pas 15% 
dans un matériau irradié. La vitesse de balayage des boucles de Frank augmente avec la dose avant 
d’atteindre une saturation dont le niveau dépend également de la dose. De plus, une évolution du 
mécanisme de durcissement a probablement lieu entre une faible dose (e.g. 0.8dpa) et une dose plus 
élevée (e.g. ≥2dpa). Inspiré par les travaux de la littérature [Trinkaus et al. (1997a), Singh et al. (1997) 
et Trinkaus et al. (1997b)], l’ajout d’un effet d’ancrage des dislocations permet de représenter 
phénoménologiquement le mécanisme de durcissement par blocage des sources induites par les 
cascades. Ce mécanisme d’ancrage des dislocations peut être considéré comme un facteur important 
du durcissement et de l’adoucissement pour les fortes doses. En appliquant le modèle « la somme des 
racines » en présence de l’effet d’ancrage des dislocations, les courbes de traction expérimentales et 
simulées montrent un bon accord pour les matériaux irradiés à tous les niveaux d’irradiation. 
Cependant, un re-durcissement est observé après la phase d’adoucissement pour les fortes doses 
(2dpa, 3.4dpa et 13dpa), ce qui provoquera potentiellement une apparition différée de la striction sur 
un calcul de structure complet.  
 
D’après les résultats des simulations, la présence de l’effet d’ancrage des dislocations conduit aux 
conséquences suivantes sur le comportement mécanique : 
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- Durcissement du matériau fortement irradié par ancrage des dislocations par les amas de 
défauts ponctuels créées par les cascades. Une contrainte critique τa doit être fournie pour 
débloquer les dislocations décorées. Cette contrainte augmente avec la dose, jusqu’à 
atteindre une saturation. 
- Adoucissement du matériau fortement irradié suite au glissement plastique. Il joue un rôle 
important sur l’adoucissement du matériau donc sur l’apparition du pic sur la courbe de 
traction. Sa vitesse de dispersion dépend du paramètre γ0 qui est fixé à une valeur très faible 
(γ0 = 0.005) dans notre identification, ce qui permet d’avoir un adoucissement brutal dû à 
l’effet d’avalanche. 
 
Compte tenu des courbes de traction simulées et les valeurs des paramètres identifiées de la loi 
cristalline, la stratégie 3 correspond le mieux à notre attente.  
 
Par ailleurs, une étude de convergence est effectué basée sur les courbes de traction simulées 
pour le matériau non-irradié et pour le matériau irradié à 3.4dpa dans la stratégie 3. D’après les 
résultats obtenus, un maillage d’agrégat polycristallin simplifié contenant 343 (7x7x7) grains cubiques 
avec 27 (3x3x3) éléments finis par grain permet de représenter un VER. Par contre, l’utilisation de ce 
maillage pour identifier les paramètres de la loi cristalline complexe sera très coûteuse en temps de 
calcul. L’augmentation du nombre d’éléments par grain permet d’observer : 
- Une diminution du taux d’écrouissage avec le maintien de la limite d’élasticité pour l’état non-
irradié. 
- Une diminution de la limite d’élasticité avec le maintien du taux d’écrouissage pour l’état 
irradié. 
 
La cause des différences observées par ces analyses de convergence pour les matériaux non-
irradié et irradié n’est pas complètement identifiée, mais on peut penser que les deux facteurs 
adoucissants – le balayage des boucles de Frank et l’effet d’avalanche résultant du désancrage des 
dislocations – jouent un rôle principal dans la diminution de la limite d’élasticité pour l’état irradié.  
 
Les calculs de structure simplifiée sont réalisés sur un maillage d’agrégat polycristallin sous forme 
de poutre, pour les matériaux non-irradié et irradié à 3.4dpa. D’après les résultats obtenus, un effet de 
structure est observé dans tous les cas étudiés. Les différentes conditions aux limites utilisées sont 
l’une des causes qui provoque un écart observé entre les courbes de traction obtenues par les calculs 
de poutres et par l’identification. De plus, la présence des deux mécanismes adoucissants conduit plus 
facilement à une localisation de la déformation, avec les conditions aux limites appliquées aux calculs 
de poutre, pour le matériau irradié. Un retard de l’apparition de la striction est observé pour l’état 
non-irradié à cause de la tangente non nulle à courbe de traction à la fin de l’identification. Les lois de 
comportement identifiées pour le matériau irradié dans les stratégies 2 et 3 montrent un retard de 
l’apparition de la striction dû au sur-écrouissage après la phase d’adoucissement. 
 
Afin d’améliorer les calculs de poutres pour que les résultats soient plus proches de ceux identifiés, un 
maillage avec plus de grains et plus d’éléments par grain dans la section et aussi dans la longueur est 
envisagé. Pour comparer les résultats obtenus par les simulations et par les essais de traction, il faut 
réaliser des calculs de structure avec la géométrie d’une vraie éprouvette. Cependant, ce type de 
calcul n’est pas réaliste dans notre étude. Par ailleurs, l’utilisation des conditions aux limites 




Chapitre 4  : Développement d’un modèle 
monocristallin poreux 
 
Le modèle monocristallin développé et validé dans le Chapitre 2 et le Chapitre 3 nous permet de 
simuler le comportement mécanique des aciers inoxydables austénitiques non-endommagés. Son 
utilisation est donc limitée car les matériaux fortement irradiés présentent souvent des cavités 
intragranulaires (Section 1.2.3.3). Pour intégrer l’effet de la porosité, on a besoin de développer un 
modèle monocristallin poreux. 
 
Le présent chapitre est consacré au développement et à la validation d’un modèle de plasticité 
pour un monocristal poreux. Dans un premier temps, un critère de plasticité pour un monocristal 
poreux est développé analytiquement puis validé par les simulations numériques sur une cellule 
monocristalline poreuse, afin d’étudier le comportement d’un monocristal poreux. Dans un deuxième 
temps, le modèle monocristallin poreux est implémenté dans le code de calcul ZéBuLoN, ce qui 
permet d’homogénéiser les monocristaux en présence des cavités intragranulaires. Ce travail a fait 
l’objet d’une soumission de publication dans la revue « International Journal of Solids and 
Structures ». 
 
4.1 Introduction aux modèles d’endommagement ductile 
 
On présente ici brièvement les différents modèles permettant de modéliser la rupture ductile des 
matériaux. A l’opposé des matériaux fragiles, dont la rupture est caractérisée par une propagation très 
rapide des fissures en l’absence de déformation plastique macroscopique, les matériaux ductiles 
présentent progressivement un endommagement associé à une déformation plastique importante. 
Les principales étapes de la rupture ductile sont la nucléation, la croissance et la coalescence des 
cavités qui conduit à la rupture finale du matériau. 
 
A partir des premiers travaux réalisés dans les années 60 [McClintock (1968) et Rice et Tracey 
(1969)], Gurson [Gurson (1977)] a proposé en premier une approche micromécanique à partir d’une 
analyse limite permettant d’obtenir la surface de charge macroscopique d’un milieu poreux avec une 
matrice rigide parfaitement plastique obéissant au critère de von Mises, en fonction de la fraction 
volumique d’une cavité sphérique. Ce modèle présente un fort couplage entre la déformation et 
l’endommagement. L’expression du critère de plasticité est donnée par :  
 




















                                Équation 4.1 
 
où σeq et σm présentent respectivement la contrainte équivalente macroscopique de von Mises et la 
contrainte hydrostatique (la trace du tenseur des contraintes), σ0 est la limite d’écoulement plastique 
et f est la porosité. 
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Le modèle original de Gurson a été progressivement modifié et enrichi, soit de manière 
phénoménologique, soit de manière théorique, pendant ces trente dernières années, afin d’obtenir 
une meilleure description de sa formulation. Ici, on présente quelques-uns de ces modèles dont le 
formalisme pourra nous servir pour développer notre modèle monocristallin poreux présenté dans la 
section suivante. 
 
- Modèle de GTN [Tvergaard et Needleman (1984)] : ce modèle propose une amélioration 
basée sur la simulation numérique [Tvergaard (1981)] en introduisant 2 coefficients différents 
q1 et q2. La contrainte équivalente d’écoulement σ
* est utilisée au lieu de la limite 
d’écoulement σ0, afin de prendre en compte l’écrouissage du matériau poreux. De plus, pour 
prédire plus correctement la rupture finale du matériau, le modèle GTN introduit également 
une porosité effective f * permettant de modéliser la phase de coalescence des cavités à partir 
d’une porosité critique fc : 
 



















































* . La porosité correspondant à la rupture finale du 
matériau est  ff  pour laquelle f 
*
(ff) = fu = 1/q1. 
 
- Modèle de Ponte-Castañeda-Suquet [Ponte-Castañeda (1991) et Suquet (1992)] : ce modèle 
présente une borne inférieure de Hashin et Shtrikman au comportement non-linéaire en 
appliquant l’approche variationnelle, qui permet de mieux prédire le seuil de plastification 
dans les cas d’une faible triaxialité des contraintes (le rapport entre la contrainte 
hydrostatique et la contrainte équivalente) ou même sous chargement purement déviatorique 
(σm = 0) par rapport au modèle de Gurson : 
 






















                         Équation 4.3 
 
- Modèle de Leblond-Perrin-Suquet [Leblond et al. (1994)] : il s’agit d’une extension 
phénoménologique du modèle de Gurson en combinant le critère présenté dans l’Équation 
4.3, pour que le critère proposé puisse donner des bonnes solutions analytiques sous 
chargements hydrostatique (σeq = 0) et déviatorique (σm = 0) :  
 



























                      Équation 4.4 
 
- Modèle de Monchiet-Charkaluk-Kondo [Monchiet et al. (2007)] : Le critère a été développé 
par l’utilisation de champs tests de vitesse de type Eshelby. Pour les faibles contraintes 
hydrostatiques σm, le développement limité d’ordre 1 du terme cosinus hyperbolique permet 
de retrouver la même expression que celle donnée dans l’Équation 4.3 : 
 
























                  Équation 4.5 
 
- Modèle de Benzerga-Besson [Benzerga et Besson (2001)] : Différent des modèles présentés 
ci-dessus concernant les critères de plasticité d’un milieu poreux obéissant au critère de von 
Mises, le modèle de Benzerga-Besson permet de modéliser la surface de charge d’un matériau 
poreux orthotrope régi par le critère de Hill, en prenant en compte l’anisotropie plastique 
dans les équations constitutives :  
 






















                                 Équation 4.6 
 




















, hi les coefficients de Hill. 
 
Afin de compléter le modèle de type Gurson, en appliquant la loi de normalité de l’écoulement 
plastique pour le matériau poreux, le tenseur taux de déformation plastique macroscopique effective 
s’écrit  
p
 , avec Λ le multiplicateur plastique macroscopique [Gurson (1977)]. L’évolution 
de la déformation plastique effective p est donnée par l’équivalence des dissipations plastiques 
macroscopique effective du matériau poreux et microscopique de la matrice :   
 
                                                                            pf
p
 *1:                                                     Équation 4.7 
 
L’évolution de la porosité due à la croissance des cavités s’exprime par    
p
ff  trace1 , en 
négligeant la partie élastique et en appliquant le principe de conservation de la masse. 
 
Cependant, aucun des modèles présentés précédemment ne permet de représenter le 
comportement d’un monocristal poreux, car l’anisotropie complexe due à la cristallographie ne peut 
pas être décrite par le critère de von Mises, ni par le critère de Hill. De ce fait, il est nécessaire de 




4.2 Proposition d’un critère de plasticité pour un monocristal 
poreux 
 
Cette section présente le développement d’un critère de plasticité pour un monocristal poreux, 
en tenant compte de différents facteurs influençant le comportement macroscopique du matériau : 
l’orientation cristallographique, la triaxialité et la porosité. 
 
Ce travail s’appuie sur le travail préliminaire effectué dans la thèse de S. Bugat [Bugat (2000)], qui 
propose une estimation permettant de réaliser une homogénéisation d’un monocristal visqueux non 
linéaire poreux. Cette approche consiste à estimer le potentiel du monocristal linéaire poreux de 
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comparaison, inspirée par l’application de l’approche variationnelle de type Hashin-Shtrikman 
[Debotton (1995)]. Nous adoptons un modèle de type Gurson en introduisant 3 coefficients α, q1 et q2, 
qui sont ajustés à partir des calculs numériques réalisés sur une cellule monocristalline tri-
dimensionnelle parfaitement plastique contenant une cavité sphérique au milieu de la cellule.  
 
D’après les résultats obtenus, on peut conclure que le critère de plasticité développé est capable 
de prédire la surface de charge d’un monocristal poreux pour des triaxialités comprises entre 0 et 
l’infini, en tenant compte des effets des directions du chargement principal et secondaire, ainsi que 
l’effet de la porosité pour une gamme comprise entre 0.005 et 0.1. Ce travail est décrit dans un article 
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4.3 Implémentation numérique du modèle monocristallin 
poreux dans le code ZéBuLoN 
 
Après avoir développé le critère de plasticité pour un monocristal poreux, le modèle 
monocristallin poreux couplé doit être implémenté dans le code ZéBuLoN en l’adaptant au modèle 
cristallin déjà implémenté en grandes transformations présenté dans le Chapitre 2. On garde toujours 
la décomposition multiplicative du tenseur gradient de la transformation PEF  . L’objectif final est 
d’évaluer l’effet de la présence des cavités sur le comportement mécanique des matériaux irradiés. On 
rappelle ici le critère de plasticité pour un monocristal poreux proposé dans la Section 4.2, en utilisant 
les notations correspondantes au formalisme en grandes transformations : 
 





































 fqqfqf meq           Équation 4.8 
 
avec τs la cission résolue de la matrice, τs
* la cission résolue équivalente du matériau poreux, σeq la 
contrainte équivalente de von Mises, σm la contrainte hydrostatique, f la porosité et α, q1 et q2 les 
coefficients du modèle.  
 
Notons que τs, σeq et σm utilisés dans le critère de plasticité sont obtenus à partir du tenseur de 
contrainte décrit par le tenseur de Mandel M  dans la configuration isocline relâchée, ce qui nous 
permet d’appliquer la loi de Schmid, ainsi que la loi cristalline présentée ci-après. 
 





















                              Équation 4.9 
 
La valeur de τs
* obtenue dans l’Équation 4.9 permet de fournir un point de départ pour calculer la 
valeur exacte de τs
* (avec τs
*>0) soit par la méthode de Newton-Raphson, soit par la méthode de 
dichotomie, via les deux routines existantes dans le code ZéBuLoN. 
 
Dans un premier temps, l’évolution de la forme des cavités n’est pas prise en compte dans notre 
modèle. Du fait que le critère développé ci-dessus est implémenté en grandes transformations, en 
supposant que le matériau dense n’est pas compressible et que le changement de volume est 
seulement dû à la déformation plastique (celui dû à la déformation élastique n’est pas un facteur 
d’endommagement), on obtient explicitement l’expression de la porosité : 
 




























p         Équation 4.10 
 
avec f0 la fraction volumique initiale de cavité. 
 
La loi d’écoulement adaptée aux matériaux poreux s’écrit alors :  














                                                   Équation 4.11 
 
Il est à noter que la cission résolue effective τs
* n’est pas signée, ce qui implique une loi 
d’écoulement non-signée (Équation 4.11). Par conséquent, les équations décrivant les évolutions des 
densités de dislocations et de boucles de Frank n’ont pas besoin de prendre en compte le signe de 
s . 
On obtient donc pour les matériaux poreux à l’état irradié :  
 
- Modèle de « la racine de la somme » poreux : à partir de l’Équation 2.20  
 






























                             Équation 4.12 
 
- Modèle de « la somme des racines » poreux : à partir de l’Équation 2.23 
 






























                            Équation 4.13 
 
- Evolution de 
p
L
r  identique pour les deux modèles présentés ci-dessus : à partir de l’Équation 
2.21 
 




























rrrAr                                Équation 4.14 
 
Le tenseur gradient du vecteur vitesse associé au glissement plastique en grandes déformations 
p
L  en prenant en compte la porosité s’exprime par : 
 











 avec ,1 s
ss
s
sp nnfL                                 Équation 4.15 
 
Notons que ns représente la direction de l’écoulement pour un matériau poreux, différente de 
celle pour un matériau sain Ns qui est fixée par la loi de Schmid. 
 
En imposant que la variation de la surface de charge reste nulle 0  pour une variation de σ, 
la variation de τs
* est donnée par : 
 















                                     Équation 4.16 
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A l’aide de l’Équation 4.13, la direction de l’écoulement peut être donnée par : 
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                          Équation 4.17 
 




















































































avec s le déviateur du tenseur des contraintes et 1 le tenseur d’identité d’ordre 2. 
 
Les composantes dans la matrice jacobienne adaptées aux matériaux poreux sont mises à jour 
dans l’Annexe II. 1. Par contre, le calcul de la matrice tangente cohérente reste inchangé. 
 
 
4.4 Tests simples sur des monocristaux non-irradié et irradié 
 
Suite à l’implémentation du modèle monocristallin poreux dans le code ZéBuLoN, des tests 
simples sont réalisés afin de vérifier l’implémentation et de réaliser une étude préliminaire des 
influences de l’orientation cristallographique et de la porosité sur le comportement mécanique des 
matériaux non-irradié et irradié. 
 
Les calculs numériques en traction simple sont réalisés sur un seul élément fini suivant 5 
orientations cristallographiques représentatives pour les matériaux non-irradié et irradié avec les 
mêmes conditions de tests que celles utilisées dans la Section 2.5.2. Les paramètres de la loi cristalline 
sont pris dans le Tableau 2.5 sauf que les coefficients de la matrice d’interaction asu sont choisis 
identiques ai = 0.124 (i = 1…6) afin d’éviter l’apparition de l’instabilité numérique. De plus, pour le 
matériau irradié, l’effet d’avalanche est également introduit dans les tests avec les paramètres τa = 
20MPa et γa=0.005. Les résultats obtenus pour une direction de traction suivant [001] sont présentés 
sur la Figure 4.1. Les résultats des calculs numériques suivant les autres directions de traction sont 
présentés dans l’Annexe II. 2. 
 




          
(a)                                                                                   (b) 
Figure 4.1 : Courbes de traction obtenues pour les matériaux (a) non-irradié et (b) irradié, sans et avec 
le modèle monocristallin poreux, pour différents niveaux de porosité. 
 
D’après tous les résultats présentés ci-dessus, on peut constater que le modèle monocristallin 
poreux permet de décrire l’effet de porosité sur un monocristal en présence de cavités, en prenant en 
compte la cristallographie du monocristal. L’utilisation de ce modèle poreux ne pose pas de problème 
d’instabilité numérique par rapport au modèle cristallin dense. Les évolutions de porosité suivant 
différentes directions de traction sont tracées sur la Figure 4.2. Du fait que ces résultats sont obtenus 
à partir des calculs de traction uniaxiale, la croissance des cavités n’est pas très importante. 
Cependant, une influence de l’anisotropie due à la cristallographie du monocristal sur la croissance 
des cavités peut être observée. Celle-ci reste à vérifier à partir des calculs de cellules élémentaires. 
 
 
Figure 4.2 : Evolutions de porosité pour différentes orientations cristallographiques. Les résultats sont 
obtenus à partir des calculs de traction uniaxiale. 
 
 
4.5 Bilan et conclusions partielles 
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Basé sur l’approche variationnelle de type Hashin-Shtrikman d’un monocristal linéaire de 
comparaison [Debotton (1995) et Bugat (2000)], un modèle de type Gurson pour les monocristaux 
poreux a été développé. Un terme quadratique de la cission résolue τs permettant de décrire 
l’anisotropie liée à la cristallographie intervient dans le critère de plasticité proposé. 3 coefficients α, 
q1 et q2 sont introduits dans le critère et ajustés sur un grand nombre des calculs numériques réalisés 
sur une cellule monocristalline tri-dimensionnelle parfaitement plastique contenant une cavité 
sphérique au milieu de la cellule. Les effets de l’orientation cristallographique, de la triaxialité et de la 
porosité sont étudiés. D’après les résultats obtenus, on peut conclure que le critère de plasticité 
développé est capable de prédire la surface de charge d’un monocristal poreux pour tous les niveaux 
de triaxialité, en tenant compte des directions du chargement principale et secondaire, ainsi que 
l’effet de la porosité. Ce travail a fait l’objet d’un article qui a été soumis à « International Journal of 
Solids and Structures » en 2012. 
 
D’après les résultats préliminaires obtenus, dans un premier temps, on peut conclure que le 
modèle monocristallin poreux a été bien implémenté avec les méthodes d’intégration explicite et 
implicite dans le code de calcul ZéBuLoN. Ce modèle poreux prend en compte les effets de 
l’orientation cristallographique et de la porosité. L’expression de l’évolution de la porosité est donnée 
explicitement à l’aide du formalisme en grandes transformations. Afin d’étudier précisément l’effet de 
la porosité sur l’écrouissage du matériau, ainsi que la croissance et la coalescence des cavités au sein 
d’un monocristal, une loi d’évolution de la forme des cavités pour les monocristaux poreux doit être 



















Le travail de recherche présenté dans ce mémoire de thèse a été consacré à la modélisation de la 
modification des propriétés mécaniques due à l’évolution de la microstructure par l’irradiation 
neutronique dans les aciers inoxydables austénitiques. Ces matériaux sont largement utilisés comme 
matériaux de structure et de liaison dans les internes de cuve des Réacteurs à Eau Pressurisée. Dans le 
cadre de cette thèse, l’étude a été orientée vers deux axes principaux : le premier concernant le 
développement d’une loi monocristalline à bases physiques permettant de modéliser le 
comportement mécanique d’un polycristal aux états non-irradié et irradié ; et le second concernant 
l’évaluation de l’effet du gonflement induit par l’irradiation sur les propriétés mécaniques des 
matériaux irradiés, dans lesquels les cavités produites par irradiation sont observées à l’échelle de la 
microstructure. L’ambition initiale de cette étude était de contribuer au développement d’un modèle 
micromécanique permettant d’évaluer l’effet du gonflement sur les propriétés mécaniques 
macroscopiques (plasticité et ténacité). D’un point de vue pratique, cet objectif a été atteint. 
 
Pour répondre à ces deux axes de recherche, une étude bibliographique préliminaire a été 
effectuée, afin de mieux comprendre les effets d’irradiation sur l’évolution microstructurale dans les 
aciers inoxydables austénitiques de type 304 ou 316 à la température de 300°C, d’intérêt pour les 
internes de cuve dans les REP. Les boucles de Frank formées au cours de l’irradiation sont considérées 
comme une des origines dans le durcissement observé après irradiation dans les aciers austénitiques 
inoxydables. La microstructure des boucles de Frank est peu sensible aux conditions d’irradiation (avec 
une densité à saturation de l’ordre de grandeur de 1022m-3), à l'exception de la température 
d'irradiation. La densité de boucles de Frank augmente avec la dose et tend vers une saturation à 5-
10dpa. Suite à une déformation plastique, des canaux, dits également des « bandes claires » car 
balayées des boucles de Frank sont observées. La formation des bandes claires (ou canaux) est 
considérée comme le principal mécanisme de localisation de la déformation plastique dans les aciers 
austénitiques inoxydables irradiés et testés dans la gamme de température à laquelle ils sont soumis 
dans les REP (280-380°C), ce qui conduit à un adoucissement du comportement mécanique à l’échelle 
macroscopique. Deux mécanismes de déformation pour les matériaux irradiés ont été identifiés sans 
qu’un consensus n’existe : (i) mécanisme de durcissement par barrières dispersées et d’adoucissement 
par canalisation et, (ii) mécanisme par blocage des sources induites par les cascades. Il apparaît que 
ces deux mécanismes pourraient coexister : le premier apparaît dès les faibles doses alors que le 
deuxième ne semble actif que pour les fortes doses (dans notre étude ≥ 2dpa) car le blocage des 
sources de dislocations apparaît au-delà d’une densité critique d’amas de défauts ponctuels créés par 
les cascades. 
 
Au cours de l’irradiation, la formation de cavités (bulles de gaz et cavités vides) nanométriques 
peut conduire à un gonflement macroscopique. La population de cavités montre une grande 
dépendance avec le spectre du réacteur, la température et la dose d’irradiation. Le phénomène de 
fragilisation due au gonflement n’est pas à ce jour démontré dans les conditions REP, bien que 
clairement mis en évidence dans les conditions RNR.  
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Un modèle micromécanique basé sur l’évolution des densités de dislocations et de boucles de 
Frank a été développé, pour les matériaux CFC non irradiés et irradiés, à l’échelle monocristalline. Les 
modèles de « la racine de la somme » et de « la somme des racines » ont été construits afin de 
rendre compte des différents couplages possibles entre densité de dislocations et densité de boucles 
de Frank pour décrire l’évolution de la cission critique et de la densité de dislocations. Les deux 
modèles cristallins ont été implémentés et validés en grandes transformations, avec deux méthodes 
d’intégration (implicite de Newton et explicite de Runge-Kutta), dans les codes de calcul ZéBuLoN 
(code E.F. utilisé au Centre des Matériaux, Mines ParisTech) et Cast3M (code E.F. utilisé au CEA). Un 
phénomène de bifurcation dû à une instabilité locale a été observé pour certaines conditions de  
calculs. Les causes de ce phénomène ont été identifiées. Les comparaisons des résultats obtenus par 
ZéBuLoN et Cast3M pour les matériaux aux états non-irradié et irradié présentent une bonne 
cohérence validant les implantations numériques réalisées. 
 
Dans le cadre de cette étude, les démarches d’identification ont porté sur l’acier 304 Hyp, compte 
tenu de l’application de ce travail à l’étude de la fragilisation due au gonflement (la formation des 
cavités apparait plus tôt dans l’acier 304 Hyp que dans l’acier 316 E). Les courbes de traction 
expérimentales de la littérature [Pokor et al. (2004c) et Pokor (2012)] pour l’acier 304L hypertrempé 
irradié à différents niveaux de dose ont été prises pour identifier les paramètres de la loi cristalline. Le 
modèle de « la racine de la somme » et celui de « la somme des racines » ont été appliqués et 
différentes stratégies ont été proposées pour l’identification des paramètres. L’identification a été 
réalisée sur un maillage d’agrégat polycristallin simplifié avec les conditions aux limites MPC. Bien 
qu’aucun consensus ne soit établi sur les mécanismes physiques à l’origine du durcissement, les 
différentes stratégies menées ont permis une meilleure compréhension de ces mécanismes et de leur 
interaction. Finalement, bien que plusieurs stratégies conduisent à une représentation correcte des 
courbes expérimentales,  le modèle de « la somme des racines » en présence de l’effet d’avalanche 
est proposé car il permet d’une part de bien représenter les courbes expérimentales et d’autre part 
d’intégrer des mécanismes physiques observés aux échelles inférieures de modélisation. Ce modèle 
reste cependant encore à améliorer : une apparition différée de la striction et un sur-écrouissage sont 
actuellement observés sur un calcul de poutre polycristalline. Les différentes conditions aux limites 
utilisées et les mécanismes adoucissants qui favorisent la localisation de la déformation sont des 
causes principales provoquant l’écart observé entre les courbes de traction obtenues par les calculs de 
poutres et par l’identification.  
 
A partir des paramètres identifiés, une étude de convergence a été effectuée pour les matériaux 
non-irradié et irradié. Elle met en évidence qu’un maillage d’agrégat polycristallin simplifié contenant 
343 (7x7x7) grains cubiques avec 27 (3x3x3) éléments finis par grain est nécessaire pour représenter le 
comportement du VER. Il est mis en évidence que l’augmentation du nombre d’éléments par grain 
favorise la localisation de la déformation à l’intérieur d’un grain. 
 
Afin d’étudier l’effet de la porosité sur les propriétés mécaniques des matériaux irradiés, un 
modèle monocristallin poreux de type Gurson a été développé. Cette proposition d’un critère de 
plasticité pour un monocristal poreux est basée sur l’approche variationnelle de type Hashin-
Shtrikman d’un monocristal linéaire de comparaison [Debotton (1995) et Bugat (2000)]. Un terme 
quadratique de la cission résolue τs permettant de décrire l’anisotropie liée à la cristallographie 
intervient dans le critère de plasticité proposé. Trois coefficients α, q1 et q2 sont introduits dans le 
critère et ajustés sur un grand nombre des calculs numériques réalisés sur une cellule monocristalline 
tri-dimensionnelle parfaitement plastique contenant une cavité sphérique. Le modèle proposé peut 




parfaitement reproduire les effets de l’orientation cristallographique, de la triaxialité et de la porosité 
sur la surface de charge d’un monocristal poreux. Ce travail a fait l’objet d’un article qui a été soumis à 
« International Journal of Solids and Structures ».  
 
Le modèle monocristallin poreux adapté au formalisme en grandes transformations a été 
implémenté avec les méthodes d’intégration explicite et implicite dans le code ZéBuLoN. Une 





L’application des outils développés à la prédiction quantitative de l’effet de fragilisation par le 
gonflement sur les propriétés mécaniques des aciers inoxydables irradiés nécessite de continuer ce 
travail. A court terme, les actions suivantes pourront être menées : 
 
- Compléter le modèle monocristallin en intégrant d’autres effets d’irradiation (e.g. effet des 
cavités sur le durcissement d’un matériau fortement irradié) ; 
 
- Identifier certains paramètres du modèle dans le code E.F. ZéBuLoN, sur un maillage plus 
représentatif d’un VER, par exemple sur un agrégat polycristallin avec des tétraèdres de 
Voronoï ou avec une microstructure réelle identifiée à partir de tomographie 3D. L’utilisation 
de ces maillages, bien que coûteux numériquement, permettra de mieux prendre en compte 
les effets de la localisation de la déformation observée dans les aciers austénitiques 
inoxydables irradiés. De plus, il est intéressant de reproduire un calcul d’agrégat polycristallin 
avec le même maillage (même type d’élément,  mêmes formes de grains, même nombre de 
grains et même nombre d’éléments dans un grain) dans le code Cast3M, afin de comparer les 
résultats obtenus entre les deux codes de calcul ; 
 
- Réaliser des calculs de structures avec la géométrie d’une vraie éprouvette de traction comme 
celle utilisée pour les essais mécaniques, afin d’étudier l’effet de structure sur le 
comportement mécanique, surtout pour un matériau fortement irradié ; 
 
- Améliorer le modèle monocristallin poreux développé, avec prise en compte des effets 
d’écrouissage et l’évolution de la forme de cavités, y compris les phases de croissance ainsi 
que de coalescence de cavités. Cette amélioration pourra être basée sur des résultats obtenus 
à partir des calculs de cellule monocristalline poreuse selon la démarche menée dans cette 
étude ; 
 
- Appliquer le modèle monocristallin poreux développé pour évaluer l’effet du gonflement sur 
les propriétés mécaniques des matériaux irradiés : la plasticité par une étude sur les 
éprouvettes de traction et la ténacité par une étude sur les éprouvettes CT ; 
 
- Confronter notre modèle monocristallin dense à des données expérimentales obtenues sur 
des monocristaux sollicités en température.    
 
A moyen terme, plusieurs voies peuvent être poursuivies :  
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- Enrichir le développement du modèle monocristallin dense notamment pour y intégrer l’effet 
du fluage d’irradiation (et donc l’évolution de la microstructure) et d’évaluer son effet sur la 
réponse du matériau dense et du matériau poreux. Notre modèle actuel permet de traiter la 
réponse à une sollicitation rapide (quelques secondes), il s’agira donc pour la suite, et pour 
une application différente, de proposer un modèle permettant d’évaluer l’évolution des 
champs mécaniques sur des temps beaucoup plus longs. La confrontation à des données 
expérimentales à différentes échelles apparait comme une étape importante de ce travail ; 
 
- Etudier le comportement d’une fissure et de sa propagation dans le monocristal poreux sous 
irradiation ; 
 
- Poursuivre le développement du modèle monocristallin poreux en y intégrant un effet de 
taille des cavités. Cette étape nécessitera le développement d’un modèle de plasticité à 
gradient à l’échelle du monocristal. Par ailleurs, l’application du modèle monocristallin poreux 
développé étant plus large que celle des Internes de cuve, il apparait intéressant pour d’autres 
type d’aciers d’y intégrer. Cette évolution pourra être basée sur des calculs de cellule 
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Annexe I : Implémentation numérique du 
modèle cristallin 
 
Annexe I. 1 : Notations et formules  
 
Dans une base  lkji eeee ,,, , en notation de tenseurs et en notation indicielle : 
 
- Tenseurs d’identité :  
 
Tenseur d’identité d’ordre 2 :  ijijI 1  
Tenseur d’identité d’ordre 4 : )(
2
1
1 jkiljlikijklI    
 
- Opérations tensorielles : 
 
BAC        mjimij BAC                     
BAC :       ijij BAC                       
BC :       klijklij BC                    
BAC       jlikijkl BAC   
BAC      klijijkl BAC                    
BAC       jkilijkl BAC   




    BABABABABA
njklimnjmjinnjklmkinnjklin
:1:    
    BABABABA jkilnkmljnim  11:  
 
 






















































































































         































- En notation de Voigt-Kelvin, on définit : 
 
 un vecteur colonne par  A  
 un vecteur ligne par  TA  
 une matrice par  A  
 
 
Annexe I. 2 : Calcul de l’expression de la puissance spécifique des 
efforts intérieurs  
























































On obtient donc :  
 













   
 
 
Annexe I. 3 : Calcul des dérivées partielles des résidus dans le code 
de calcul ZéBuLoN 
Ici, on présente le calcul des dérivées partielles de l’ensemble des variables internes utilisées 
















































 FFA  et 
s































































Ici, on rappelle les trois produits tensoriels du second ordre par : 
 
klijijkl BACBAC   
jlikijkl BACBAC   
jkilijkl BACBAC   
 





































































 Dérivées partielles de sR  
 













 Dérivée par rapport à E  
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On obtient donc : 
 





























 Dérivée par rapport à u  
 







































































































































































































































x   
ou  

















































































avec le modèle « racine de la somme » : 




































































































































































x   
ou  














































































































































































































































































































































































































































 Dérivée par rapport à u  
 
 ANNEXE I 
 180 








































































































Annexe I. 4 : Approximation de la variable interne E  par le schéma 
d’Euler implicite 






























































 11  
 

























La différence entre les dérivées partielles sans approximation et avec approximation est 
  11  FF . Ce terme joue un rôle mineur dans l'expression. 
 
 




Annexe I. 5 : Matrice tangente cohérente pour la formulation 
Updated_Lagrangian 
Dans le cadre de la méthode des éléments finis, sur le principe des puissances virtuelles, la 
puissance virtuelle des efforts intérieurs peut s'exprimer différemment, en utilisant le tenseur de 
contrainte de Cauchy  , le premier tenseur de Piola-Kirchhoff (PK1) S  et le second tenseur de Piola-
Kirchhoff   : 
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 et FJ F det . 
 








Comme indiqué ci-dessus, l'utilisation des différents tenseurs de contrainte nous permet de 
construire différentes formulations lagrangiennes dans la configuration initiale ou actuelle. 
Cependant, dans le cadre des grandes transformations, il est difficile d'appliquer la formulation 
lagrangienne totale classique, car le tenseur gradient de déformation Green-Lagrange 
GL
E est mal 
maîtrisé pour réaliser une matrice tangente cohérente. Pour cette raison, une nouvelle formulation 
lagrangienne totale basée sur le tenseur de  PK1 a été développée pour adapter notre modélisation 
numérique. La construction de la matrice tangente cohérente liée à cette formulation sont donnée 
dans la note technique [Han (2011)]. Ici, on ne présente que la démarche pour obtenir la matrice 
tangente cohérente avec la formulation Updated_Lagrangian. 
 
Pour commencer à calculer la matrice tangente cohérente, d'une façon générale, les résidus du 

























:::    dEdFSdD GLi

Updated_Lagrangian Lagrangian_PK1 Total_Lagrangian 
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Pour évaluer l'influence d'une petite perturbation de F  autour de son estimation actuelle sur les 
variables internes vi, on impose que la variation du résidu doit rester nulle :    0R . Ceci implique 








































Selon les expressions des résidus, seulement le terme de 
ER  qui a une relation directe avec F . 











 * , avec  *eeJ  la sous matrice au terme E  dans la matrice 


























































1  : 
 
     
































































On obtient donc : 
 
















Avec une formulation lagrangienne réactualisé, à l’aide de la littérature [Belytschko et al. (2001)], 
la notion de l'hypoélasticité en supposant un taux de déformation produit un taux de contrainte 
dépendamment l'état de contrainte précédent, peut nous inspirer des idées pour construire la matrice 













 représente le taux objectif de contrainte, C  est le tenseur d'ordre 4 présentant la matrice 
tangente, et D  donne la partie symétrique du gradient du vecteur vitesse : 





Ici, on définit le tenseur de contrainte Kirchhoff-Cauchy  J
KC
 , avec  FJ det  et   la 









, on peut déduire : 
 



























, on a : 













  et D  sont des tenseurs symétriques, le tenseur d'ordre 4 *C  est donc aussi 
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 , EJE det  
D’où, 
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       





































































   









































































On obtient donc : 
 
         






































On utilise ensuite le taux converti de contrainte de Kirchhoff pour trouver le taux objectif de 
contrainte de Truesdell DC : , avec C  la matrice tangente cohérente à déterminer. 
 
      JLtraceLLJLL TT
KC
c   
 









Finalement, l'expression de la matrice tangente cohérente dans la configuration lagrangienne 




CCC  , avec TLLDC  :'  
 
 




Annexe I. 6 : Calcul des dérivées partielles des résidus dans le code 
de calcul Cast3M 
On donne dans cette partie le détail du calcul des dérivées partielles des variables internes 
utilisées dans l’implémentation sous Cast3M : e
GL
E , s , s
D
r  et p
L
r . Seulement les termes différents de 
ceux présentés pour ZébuLoN (Annexe I. 3) seront établis ci-dessous :  
 
 















Les dérivées partielles du résidu de e
GL
E  sont identiques avec celles présentées dans la littérature 
[Nguyen (2010)], dans laquelle les démonstrations sont détaillées. Ici, on n’établit que les résultats. 
 




















1   
 



















 Dérivée par rapport à u
D
r  : idem 
 
 Dérivée par rapport à q
L
r  : idem 
 
 




s  )()(   
 














































































 (approximation réalisée par [Nguyen (2010)]) 
avec { }  la partie symétrique du tenseur. 
 
























 Dérivée par rapport à u  : idem 
 
 Dérivée par rapport à u
D
r  : idem 
 
 Dérivée par rapport à q
L
r  : idem 
 
 
 Dérivées partielles de 
s
Dr
R  : idem 
 
 Dérivées partielles de 
p
Lr
R  : idem 
 
 
Annexe I. 7 : Maillages initiaux et déformés pour différents tests sur 
un élément fini 
                                   
(a)                                                                                (b) 




                   
(c)                                                    (d)                                                     (e) 
Figure A. 1 : Maillages initiaux et déformés des tests sur un élément fini, suivant : (a)
  001  ; (b)  111  ; 
(c)  011  ; (d)  012  et (e)  251 . 
 
 
Annexe I. 8 : Méthode géométrique pour obtenir les angles d’Euler à 
partir d’une orientation cristallographique 
 
Dans un monocristal, l’activation des systèmes de glissement dépend de la direction de traction. 
Lors d’une simulation numérique, il faut définir une matrice de rotation permettant de réaliser un 
changement de repère, en passant du repère global au repère cristallographique du matériau exprimé 
dans le repère global. Comme le montre le Figure A. 2, on considère que la direction de traction est 
suivant une orientation cristallographique du matériau Z. Pour ce faire, on va passer du repère global 
de la pièce (xyz) au repère cristallin du matériau (XYZ) via trois rotations successives α, β et γ avec la 
convention de Runge [Bunge (1965) et Bunge (1982)] (appelée également la convention zxz [Goldstein 
et al. (2002)]). 
 
 
Figure A. 2 : Représentation de l’angle d’Euler avec la convention de Bunge [Bunge (1965) et Bunge 
(1982)]. 
 
Maintenant, on présente une méthode géométrique qui permet d’obtenir les trois angles d’Euler 
représentant une orientation cristallographique X-Y-Z exprimé dans le repère global. Les coordonnées 
de ces 3 vecteurs unitaires peuvent être obtenues par des projections géométriques dans le repère 
global, on a X(X1, X2, X3), Y(Y1, Y2, Y3) et Z(Z1, Z2, Z3), présentées sur la Figure A. 3.  
 
 ANNEXE I 
 188 
           
Figure A. 3 : Représentation des projections géométriques dans le repère global. 
 
























avec atan2(y,x) une fonction à deux arguments comme fonction de atan(y/x).  
 
Les 3 angles d’Euler obtenus permettent de fournir la matrice de rotation R  du repère global au 
repère cristallin du matériau, sous forme suivante : 
 
  [
                           
                           
          
] 
 
avec       ( )        (  )        ( )        ( )        ( )        (  ). 
 
Il est à noter que, avec la convention de Bunge, les notations généralement utilisées pour les 
angles d’Euler sont (       ), avec              , ceux qui sont bien appliqués dans le 
cadre de ma thèse. 
 
 
Annexe I. 9 : Maillages utilisés pour l’étude de convergence 
 
                                        
(a) 343 grains avec 1 élément/grain               (b)    343 grains avec 8 éléments/grain 





                                      
(c) 343 grains avec 27 éléments/grain           (d)    343 grains avec 64 éléments/grain 
 
                                      
(e) 1000 grains avec 1 élément/grain                (f)   1000 grains avec 8 éléments/grain 
 
                                     
(g) 1000 grains avec 27 élément/grain             (h)   8000 grains avec 1 élément/grain 
 
 
Annexe I. 10 : Dérivées partielles mises à jour avec l’effet 
d’avalanche 
 
Ici, on ne présente que les termes différents de ceux présentés dans l’Annexe I. 3, pour les 
modèles « la racine de la somme » et « la somme des racines ». 
 
 Dérivées partielles de sR  
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Annexe II : Implémentation numérique du 
modèle monocristallin poreux 
 
Annexe II. 1 : Calcul des dérivées partielles des résidus dans le code 
de calcul ZéBuLoN 
 
Les composantes de la matrice jacobienne correspondantes au modèle monocristallin poreux 
implémenté dans le code ZéBuLoN sont établies dans cette section. Seuls les termes différents de ceux 
présentés dans l’Annexe I. 3 complétés par l’Annexe I. 10 en tenant compte de l’effet d’avalanche 
sont présentés ci-dessous : 
 

















 Dérivée par rapport à E  
 





























































:::  , sous-entendu  












































































































































































































































































 Dérivée par rapport à uDr  : idem 
 
 
 Dérivée par rapport à qLr : idem 
 
 
 Dérivées partielles de sR  
 








































































































































    
















































On obtient donc : 
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x   
ou  












































































ou avec le modèle « somme des racines » : 















































































































































































































































































































































 Dérivée par rapport à E : idem 
 
 



































































































L   
 
 
Annexe II. 2 : Tests simples du modèle monocristallin poreux sur un 
élément fini pour différentes directions de traction 
 
      
(a) [111]                                                                   (b)    [011] 
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Modélisation de la fragilisation due au gonflement dans les aciers inoxydables 
austénitiques irradiés 
RESUME : Au cours d’une irradiation neutronique à long-terme dans les Réacteurs à Eau Pressurisée 
(REPs), une modification importante du comportement mécanique des matériaux utilisés dans les 
internes de cuve (composés des aciers inoxydables austénitiques de la série 300) est observée, y 
compris un durcissement et un adoucissement induit par irradiation, une perte de la ductilité et de la 
ténacité. Jusqu’à présent, beaucoup efforts ont été contribués pour identifier les effets d’irradiation sur 
l’évolution microstructurale du matériau (dislocations, boucles de Frank, cavités, ségrégation, etc.). Le 
gonflement induit par irradiation, considéré comme un facteur limitant la durée de fonctionnement des 
réacteurs, pourrait modifier les propriétés mécaniques des matériaux (plasticité, ténacité, etc), même 
conduire à une distorsion des structures du fait des modifications dimensionnelles entre les différentes 
composantes.  
L'objectif principal de ce travail de thèse est d'étudier qualitativement l'influence de l’effet du gonflement 
sur le comportement mécanique des matériaux irradiés. Un modèle micromécanique constitutif en 
grandes déformations basé sur les évolutions de la densité de dislocations et de défauts d'irradiation 
(boucles de Frank) est développé et implémenté dans les codes de calcul éléments finis ZéBuLoN et 
Cast3M. Les simulations numériques sont réalisées pour calculer les propriétés mécaniques d'un 
agrégat polycristallin. Par ailleurs, la technique d'homogénéisation est appliquée pour développer un 
modèle de type Gurson. Les simulations d’une cellule poreuse sont utilisés pour étudier le 
comportement mécanique des monocristaux poreux, en tenant compte des différents effets de la 
triaxialité, de la porosité et de l’orientation cristallographique, afin d'étudier l'effet de la présence des 
cavités sur la plasticité et la rugosité du matériau irradié à l'échelle polycristallin. 
Mots clés : aciers inoxydables austénitiques, structure CFC, effets d’irradiation, modèle micro-
mécanique, plasticité cristalline, approche variationelle, critère de plasticité, monocristal poreux. 
Modeling of cavity swelling-induced embrittlement in irradiated austenitic stainless 
steels 
ABSTRACT: During long-time neutron irradiation occurred in Pressurized Water Reactors 
(PWRs), significant changes of the mechanical behavior of materials used in reactor core 
internals (made of 300 series austenitic stainless steels) are observed, including irradiation-
induced hardening and softening, loss of ductility and toughness.  So far, much effect has been 
made to identify radiation effects on material microstructure evolution (dislocations, Frank loops, 
cavities, segregation, etc.). The irradiation-induced cavity swelling, considered as a potential 
factor limiting the reactor lifetime, could change the mechanical properties of materials (plasticity, 
toughness, etc.), even lead to a structure distortion because of the dimensional modifications 
between different components. 
The principal aim of the present PhD work is to study qualitatively the influence of cavity swelling 
on the mechanical behaviors of irradiated materials. A micromechanical constitutive model based 
on dislocation and irradiation defect (Frank loops) density evolution has been developed and 
implemented into ZéBuLoN and Cast3M finite element codes to adapt the large deformation 
framework. 3D FE analysis is performed to compute the mechanical properties of a 
polycrystalline aggregate. Furthermore, homogenization technique is applied to develop a 
Gurson-type model. Unit cell simulations are used to study the mechanical behavior of porous 
single crystals, by accounting for various effects of stress triaxiality, of void volume fraction and of 
crystallographic orientation, in order to study void effect on the irradiated material plasticity and 
roughness at polycrystalline scale. 
Keywords: austenitic stainless steel, FCC structure, radiation effects, micromechanical 
modeling, crystalline plasticity, variational approach, yield criterion, porous single crystal. 
